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1 Einleitung 1 
1 Einleitung 
Die Hochgeschwindigkeitsbearbeitung (HSC), bei der Schnittgeschwindigkeiten erreicht 
werden, die bis zu einhundert mal höher sind als bei konventioneller Bearbeitung, hat in 
den letzten Jahrzehnten immer mehr an Bedeutung gewonnen. Bei der Erhöhung der 
Schnittgeschwindigkeit in den HSC-Bereich treten neben einer nachteiligen Verkürzung 
des Werkzeugstandweges eine von der zerspanenden Industrie als positiv angesehene 
Erhöhung des Zeitspanvolumens, eine Erhöhung der Oberflächenqualität, eine Ernied-
rigung der Schnittkräfte und eine größere Abgabe der eingebrachten Wärmemenge 
durch den Span auf. Die diesen Phänomenen zu Grunde liegenden physikalischen und 
metallkundlichen Ursachen sind bislang nur zum Teil geklärt. Insbesondere fehlt das 
Verständnis der an der Kontaktzone zwischen Schneide und Werkstück ablaufenden 
Vorgänge und des Werkstoffeinflusses auf diese Vorgänge. Auch ist wenig bekannt  
über die Beeinflussungen bearbeiteter Oberflächen durch unterschiedliche Schnittge-
schwindigkeiten und die daraus resultierenden Auswirkungen auf die Bauteileigenschaf-
ten. 
Ziel dieser Arbeit ist die Klärung der beim Zerspanungsprozess im Werkstoff ablaufen-
den Vorgänge. Durch die Untersuchung gezielt ausgewählter Werkstoffe mit unter-
schiedlichen Zerspaneigenschaften soll insbesondere der Einfluss von Wärmeleitfähig-
keit, mikroskopischer Textur und Makrotextur auf den Spanbildungsprozess bestimmt 
werden. Ferner soll die Qualität von HSC-bearbeiteten Werkstücken unterschiedlich 
zerspanbarer Legierungen im Hinblick auf die technische Anwendung in Untersuchun-
gen zu Ermüdungseigenschaften durch Hochgeschwindigkeitsbearbeitung hergestellter 
Bauteile beurteilt werden. 
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2 Literaturübersicht 
Neben der Bildung kontinuierlicher Späne wird bei der Zerspanung vieler Werkstoffe 
(gehärtete Stähle, Titanlegierungen, Nickelbasislegierungen) insbesondere bei hohen 
Schnittgeschwindigkeiten das Auftreten von Segmentspänen beobachtet. Diese seg-
mentierten Späne entstehen durch das periodische Auftreten von Instabilitäten in der 
primären Scherzone, die zu Scherlokalisierungen innerhalb des Spans führen. Im fol-
genden wird das Phänomen der Scherlokalisierung, welches zum ersten mal von Zener 
und Hollomon [1944] bei Druckversuchen an niedrig legiertem Stahl beschrieben und in 
Übersichtsarbeiten von Rogers [1979, 1983], Cowie und Tuler [1987] und Timothy 
[1987] zusammengefasst wurde, näher beschrieben. 
 
 
2.1 Ursachen der Scherlokalisierung 
Die Neigung eines Werkstoffs zur Ausbildung von Scherlokalisierung kann nach einem 
Modell von Recht [1964] durch den Vergleich des Entfestigungs- und Verfestigungsver-
haltens des Werkstoffs abgeschätzt werden. Nach diesem Modell entscheidet der  
Wettlauf zwischen thermischer Entfestigung des Werkstoffs und mechanischer Verfesti-
gung bei plastischer Verformung über das Auftreten oder Ausbleiben von Scherlokali-
sierungen. Es wird angenommen, dass es zu einer Scherlokalisierung kommt, wenn der 
Grad der thermischen Entfestigung der mechanischen Verfestigung überwiegt. Die Ent-
festigung des Werkstoffs führt zu einer Lokalisierung der plastischen Verformung, die 
einen weiteren lokalen Temperaturanstieg auslöst. Dieser Temperaturanstieg führt wie-
derum zu einer weiteren Lokalisierung der Verformung. Durch diesen sich selbst tra-
genden Prozess kommt es zu einer Ausbildung eines so genannten „adiabaten“ Scher-
bandes. Die Scherbandbildung bleibt aus, wenn die Verfestigung die Entfestigung über-
steigt und es damit nicht zu einer Lokalisierung der Verformung kommt (Needleman 
[1989]). Mit zunehmender Dehnrate wird die in den umgebenden Werkstoff abgeführte 
Wärmemenge geringer (Clifton et al. [1984]). Die Entstehung von Scherlokalisierungen 
wird hierdurch begünstigt, da die thermische Entfestigung aufgrund der Wärmekonzent-
ration mit zunehmender Dehnrate größer ist. 
Reinelemente wie Aluminium oder Kupfer versagen nicht durch Scherbandbildung 
(Brunton et al. [1964]), während Legierungselemente die Neigung zu Scherlokalisierun-
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gen verstärken (Quadir und Shewmon [1981], Leech [1985]). Neben dem Einfluss ver-
schiedener Legierungselemente wurde für viele Metalle ein Einfluss des Gefüges auf 
die Neigung zu Scherlokalisierung festgestellt. 
Die meisten Autoren beobachten eine Zunahme der Neigung zu Scherlokalisierung bei 
zunehmender Werkstoffhärte. Bei Stählen ist dieser Zusammenhang zwischen Härte 
und Scherbandausbildung offenbar eindeutig. Manion und Wingrove [1972], Velez und 
Powell [1981] und Nakkalil [1991] machten entsprechende Beobachtungen an unter-
schiedlichen Stählen. Auch in neueren Arbeiten an unterschiedlichen Gefügen des 
Stahls 40CrMnMo7 mit unterschiedlichen Härten wurde dieser direkte Zusammenhang 
beobachtet (Müller und Blümke [2001] und Blümke und Müller [2002a]). 
Bei ausscheidungshärtbaren Aluminiumlegierungen ist der Einfluss der Werkstoffhärte 
auf die Neigung zu Scherlokalisierung nicht eindeutig. Lee et al. [1999] fanden für un-
terschiedliche Auslagerungszustände einer Aluminiumlegierung eine direkte Abhängig-
keit der Neigung zu Scherlokalisierung von der Werkstoffhärte. Sie betrachteten den 
lösungsgeglühten und den maximal ausgehärteten Auslagerungszustand der Alumini-
umlegierung 7075. Scherlokalisierung trat nur bei dem wesentlich härteren maximal 
ausgehärteten Zustand auf. Dagegen machten Lee et al. [1993b] sowie Lee und Lee 
[1998] Beobachtungen, die zum gegenteiligen Ergebnis führten. Hier hatte der Zustand 
mit der geringeren Härte die größte Neigung zur Scherlokalisierung. 
In anderen Arbeiten wurde gezielt der Einfluss des Auslagerungszustands einer Alumi-
niumlegierung auf die Neigung zu Scherlokalisierung untersucht (Blümke [2001], Müller 
und Blümke [2001] und Blümke und Müller [2002a]). Der unteralterte Auslagerungszu-
stand wies unabhängig von den Belastungsbedingungen immer Scherlokalisierung auf. 
Der überalterte Auslagerungszustand zeigte keinerlei Scherneigung. Einen Einfluss der 
Härte auf die Neigung zu Scherlokalisierung wurde nicht beobachtet. 
Diese zum Teil widersprüchlichen Beobachtungen geben kaum Hinweise auf die Ursa-
chen, die zur Auslösung von Scherbändern führen. 
Semiatin et al. [1987] und Marchand und Duffy [1988] sprechen von Defekten als Aus-
löser für Scherlokalisierungen. Als auslösende Defekte kommen zum einen Werkstoff-
inhomogenitäten wie Einschlüsse und Poren und zum anderen Oberflächendefekte wie 
Kerben und Risse in Frage. 
Molinari und Clifton [1987] und Wright und Walter [1987] sehen den Effekt der lokalen 
Werkstoffentfestigung als Auslöser für Scherlokalisierung. Die Werkstoffentfestigung 
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wird nach Lee et al. [2000] auf eine lokal begrenzte Temperaturerhöhung zurückgeführt. 
Diese Temperaturerhöhung wird durch streng lokalisierte plastische Verformung verur-
sacht. Die Werkstoffentfestigung steht dann nach Recht [1964] im Wettlauf mit der me-
chanischen Verfestigung. Nach Chung et al. [1977] ist dies eine notwendige, jedoch 
nicht hinreichende Bedingung für das Auslösen eines Scherbandes. Unklar bleibt aller-
dings, welche konkrete Rolle das Gefüge bei der Auslösung der Scherbänder spielt. 
Blümke [2001] leitete aus den von ihm gemachten Beobachtungen einen eindeutigen 
Zusammenhang zwischen dem Verhalten von Versetzungen gegenüber schneidbaren 
und nicht schneidbaren Ausscheidungen und dem Auftreten oder Ausbleiben von 
Scherlokalisierung ab: 
Wenn in der Scherebene (Ebene höchster Spannungen) die kritische Schubspannung 
überschritten wird, kommt es zum Abscheren von kohärenten Ausscheidungen durch 
Versetzungen (unteralterter Auslagerungszustand). Dies führt zur Abnahme der kriti-
schen Schubspannung auf dieser Ebene (lokale Entfestigung) und damit zu einer Kon-
zentration der weiteren Versetzungsbewegung (Planarisierung der Gleitverteilung) 
(Hornbogen und Zum Gahr [1975]). Die auf einzelne Gleitebenen konzentrierte Verset-
zungsbewegung führt zu einer starken lokalen Temperaturzunahme. Die durch die Er-
höhung der Temperatur verursachte thermische Entfestigung bewirkt eine weitere Loka-
lisierung der plastischen Verformung und damit auch eine weitere Erhöhung der Tem-
peratur. Die entstehende Scherlokalisierung wird damit durch eine werkstoffbedingte 
Entfestigung ausgelöst. Die hervorgerufene thermische Entfestigung ist eine Folge, 
nicht jedoch die Ursache der Verformungslokalisierung. 
Beim Vorhandensein von nicht schneidbaren Ausscheidungen (überalterter Auslage-
rungszustand) kommt es zu einer Verfestigung des Werkstoffs und damit zu einem Aus-
bleiben von Scherlokalisierung. Die Verfestigung des Werkstoffs ist eine Folge der Ho-
mogenisierung der Gleitverteilung durch den Umgehungsmechanismus nicht schneid-
barer Teilchen. 
Die diesem Modell zugrunde liegende Vermutung, dass die Wechselwirkung von Ver-
setzungen mit schneidbaren Teilchen die Ursache für Scherlokalisierungen bedeuten, 
wurde bereits von Dew-Hughes und Robertson [1960] und Lee und Duggan [1994] ge-
troffen. Beobachtungen, die diese Aussage stützen, sind in der Literatur reichlich zu 
finden. Mataya et al. [1982] zeigte an Druckversuchen an einem ausscheidungsgehärte-
ten austenitischen Stahl, dass ausschließlich bei Anwesenheit von kohärenten und da-
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mit schneidbaren Ausscheidungen Scherlokalisierung auftritt. Ähnliche Untersuchungen 
wurden von mehreren Autoren an Aluminium-Lithium Legierungen durchgeführt. Hier 
wurden ebenfalls kohärente Ausscheidungen für das Auftreten von lokal stark begrenz-
ten Verformungsvorgängen verantwortlich gemacht (Behnood und Evans [1989], Li und 




Durch die lokalisierte Verformung und die damit verbundene lokale Temperaturerhö-
hung kann die zunächst kristallografisch orientierte Verformung auf Gleitebenen einer 
Scherlokalisierung in ein nicht kristallografisch definiertes Scherband (Shockey und Er-
lich [1981], Dobromyslov et al. [2000]) übergehen. 
Unter einachsiger Druckbelastung bilden sich Scherbänder unter einem Winkel von 45° 
zur Belastungsrichtung in der Ebene höchster Schubspannung (Lee und Lin [1998]). 
Innerhalb der Bänder treten extrem hohe Dehnungen und Dehnraten auf. Wittmann et 
al. [1990] ermittelten in niedrig legiertem Stahl mit martensitischem Ausgangsgefüge 
Dehnungen von 400 % und Dehnraten von 106 s-1. Blümke und Müller [2002b] wiesen 
Dehnungen von 3000 % in weißen Zonen segmentierter Späne eines martensitischen 
Stahls nach. Die Ausbreitungsgeschwindigkeit der Scherbänder ist extrem hoch und 
liegt im Bereich von mehreren Kilometern pro Sekunde (Zhang und Clifton [2003]). 
Die lokalen in Scherbändern auftretenden Temperaturerhöhungen können dazu führen, 
dass der Schmelzpunkt des Werkstoffs überschritten wird (Chou et al. [1991], Grebe et 
al. [1985]). Die Oberflächen der aufgeschmolzenen Bereiche werden nach Stock und 
Thompson [1970] und Giovanola [1988] als „knobbly“ bezeichnet. Häufig werden die 
frisch aufgeschmolzenen Bereiche allerdings im Laufe des Scherprozesses nach ihrer 
Wiedererstarrung durch Reibung mit den gegenüberliegenden Scherflächen verändert, 
so dass sie ein verschmiertes Erscheinungsbild aufweisen (Cho et al. [1990]). Die Tem-
peraturerhöhung im Scherband geschieht mit Aufheizraten von bis zu 107 K/s während 
des Scherprozesses (Duffy und Chi [1992]). Da die lokal erzeugte Wärmemenge auf-
grund der kurzen zur Verfügung stehenden Zeit nur in sehr geringem Maße an den üb-
rigen Werkstoff abgegeben werden kann, werden die entstandenen Scherbänder oft als 
adiabate Scherbänder bezeichnet. Die Abgabe der Wärmemenge in den umliegenden 
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Werkstoff findet erst nach abgeschlossener Scherbandbildung statt. Die daraus resultie-
rende Temperaturabnahme innerhalb des Scherbandes kann mit Abkühlraten von bis 
zu 107 K/s erfolgen (Me-Bar und Shechtman [1983], Liao und Duffy [1998]). 
Entsprechend ihrer Erscheinung im Schliffbild unterscheidet man zwischen „verformten“ 
und „weißen“ Scherbändern. Der Unterschied zwischen den beiden Erscheinungsfor-
men liegt darin, dass verformte Scherzonen keinen klar abgetrennten Rand zum umlie-
genden Gefüge aufweisen, sondern ein allmählicher Übergang vom durch Scherlokali-
sierung stark verformten Gefüge zum umliegenden Gefüge besteht. Sowohl das Scher-
band als auch das umliegende Gefüge lassen sich in gleicher Weise anätzen. Im Ge-
gensatz dazu lassen sich weiße Scherzonen nicht anätzen. Sie haben ein strukturloses 
weißes Aussehen im Schliffbild und eine klare scharfe Abgrenzung zum umliegenden 
Gefüge. Verformte Scherbänder wurden in Aluminiumlegierungen (Leech [1985]) oder 
Kupferlegierungen (Quadir und Shewmon [1981]) beobachtet, während bei Stahl (Glenn 
und Leslie [1971]) und Titanlegierungen (Timothy und Hutchings [1985]) ausschließlich 
weiße Scherzonen beobachtet wurden. Neben dem Aussehen im Schliffbild unterschei-
den sich die beiden Scherbandarten bezüglich ihrer Breite. In Aluminium- bzw. Kupfer-
legierungen wurden Scherbandbreiten von mehr als 100 µm beobachtet, während die 
weißen Scherbänder in Stahl meist eine Breite von unter 20 µm aufweisen (Dodd und 
Bai [1985]). Liao und Duffy [1998] berichten von Scherbandbreiten von 12 bis 55 µm bei 
dynamischen Versuchen an Ti-6Al-4V. Molinari et al. [2002] beschreiben für die gleiche 
Legierung die Abhängigkeit der Scherbandbreite als umgekehrt proportional zu der Ver-
formungsgeschwindigkeit. 
In beiden Scherbandarten wurde eine gegenüber dem umgebenden Gefüge gesteigerte 
Härte festgestellt (Manion und Wingrove [1972], Leech [1985]). Die Härte innerhalb der 
weißen Scherzonen in Stahl hängt nicht von der Ausgangshärte des umliegenden Ge-
füges ab (Velez und Powell [1981] und Meyers und Wittman [1990]), sondern einzig 
vom Kohlenstoffgehalt des Stahls (Rogers und Shastry [1981]). 
Neben der starken Verfestigung des Werkstoffs innerhalb von verformten Scherbändern 
(Nakkalil [1991]) wird auch die in diesen Bändern beobachtete kleine Korngröße für die 
Härtesteigerung verantwortlich gemacht (Kunze et al. [1981]). Lee et al. [1998] unter-
suchten verformte Scherbänder in einer Aluminiumlegierung und fanden globulare Kör-
ner mit Korngrößen von unter 400 nm innerhalb der Scherbänder. Die Reduzierung der 
Korngröße im Vergleich zum umliegenden Gefüge wird auf dynamische Rekristallisati-
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onsvorgänge zurückgeführt, die während der Scherbandentstehung ablaufen. Ähnliche 
Beobachtungen machten auch Andrade et al. [1994], die in verformten Scherbändern 
von Kupferlegierungen etwa 100 nm große Körner fanden. 
In weißen Scherzonen werden dynamische Erholungs- und Rekristallisationsprozesse 
beobachtet (Hines et al. [1998]). Die von Meyers und Pak [1986] beobachteten kleinen 
Korngrößen von 50 nm in Scherbändern in Titan und die von Beatty et al. [1992] in 
Scherbändern von niedrig legiertem Stahl beobachten Korngrößen von unter 20 nm 
werden auf dynamische Rekristallisation zurückgeführt. Die Entstehung feiner globula-
rer Körner mit hoher Versetzungsdichte in Stahl werden von Lee et al. [1993a] auf eine 
dynamische Rekristallisation während der Scherbandentstehung, gefolgt von weiterer 
plastischer Verformung zurückgeführt. Die plastische Verformung nach der Rekristalli-
sation führt zu einem Anstieg der Versetzungsdichte. Von Cho et al. [1993] werden zu-
sätzlich dynamische Erholungsprozesse angenommen, die für die gefundene Verset-
zungsanordnung in globularen Zellstrukturen verantwortlich sind. 
Neben dem Auftreten von dynamischen Rekristallisationsvorgänge wurden in weißen 
Scherbändern durch Elektronenbeugungsuntersuchungen unterschiedliche Phasen 
nachgewiesen. Die in Stahl am häufigsten auftretende Phase ist raumzentrierter tetra-
gonaler Martensit (Thornton und Heiser [1971], Wingrove [1971], Wittman et al. [1990]). 
Daneben beobachteten einige Autoren das Vorhandensein von Austenit, auch wenn ein 
austenitfreies Ausgangsmaterial vorlag (Bourne [1950], Derep [1987], Meunier [1988]). 
Für die hohe Härte, die scharfe Abgrenzung zum umgebenden Ausgangsgefüge und 
die unterschiedlichen nachgewiesenen Phasen weißer Scherbänder wird daher eine 
Phasenumwandlung zu Austenit oder δ-Ferrit (Wingrove [1971], Derep [1987], Lee et al. 
[1993a]) bzw. β-Titan (Me-Bar und Shechtman [1983]) verantwortlich gemacht, die von 
den hohen Temperaturen während der lokalisierten plastischen Verformung verursacht 
wird. 
Andere Autoren bestreiten dagegen das Auftreten von Phasenumwandlungen innerhalb 
des Scherbandes (Cho et al. [1993], Duffy und Chi [1992], Xu et al. [2000]). Nach Duffy 
und Chi [1992] kann aufgrund der kurzen Zeit keine ausreichende Diffusion von Koh-
lenstoff zur Bildung von Austenit stattfinden. Rogers und Shastry [1981] sowie Meunier 
et al. [1988] zeigten jedoch, dass es im Scherband zu einer vollständigen Auflösung von 
im Stahl vorhandenen Karbiden kommt. Nach Wittman et al. [1990] kommt diese Kar-
bid-Auflösung durch eine vorhergehende mechanische Zerstörung der Karbide, die 
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durch die hohe plastische Verformung im Scherband verursacht wird. In der kurzen Zeit 




2.3 Segmentierte Späne 
Segmentierte Späne entstehen durch das periodische Auftreten von Instabilitäten in der 
primären Scherzone, die zu Scherlokalisierungen innerhalb des Spans führen. Das 
durch die Scherbänder verursachte Werkstoffversagen führt zu einem Abbau der Span-
nungen vor der Schneide, die durch das Aufstauen des Werkstoffs aufgrund der Rela-
tivbewegung von Werkzeug und Werkstück entstehen (Turley et al. [1982]). Die plasti-
sche Verformung findet damit nur in der Scherebene statt, das Innere des entstandenen 
Spansegments ist nur schwach plastisch verformt (Lee und Flom [1981]), ganz im Ge-
gensatz zu kontinuierlichen Spänen, bei denen die Verformung über das ganze Span-
volumen gleich ist. 
Insbesondere bei hohen Schnittgeschwindigkeiten werden bei der Zerspanung vieler 
Werkstoffe segmentierte Späne beobachtet. Das Auftreten von Spansegmentierung 
wird oft als positiv angesehen. Aufgrund der kurzen Späne kommt es zu einem besse-
ren Spanabtransport im Vergleich zum kontinuierlichen Span, wodurch eine automati-
sierte Bearbeitung erleichtert wird (Komanduri [1985], Xie et al. [1995]). Auch der be-
obachtete Schnittkraftabfall bei hohen Schnittgeschwindigkeiten wird positiv bewertet. 
Dieser wird auf das Einsetzen von Spansegmentierung zurückgeführt. Lemaire und 
Backofen [1972] haben Beobachtungen gemacht, bei denen ein plötzlicher Abfall der 
Schnittkraft in Verbindung mit der Lokalisierung der Scherung auf das kleine Scher-
bandvolumen gebracht wird. Die für die Spanbildung erforderliche plastische Verfor-
mungsarbeit wird dadurch gegenüber der kontinuierlichen Spanbildung drastisch redu-
ziert (Yaguchi et al. [1986], Nakayama et al. [1988]). Klocke und Zinkmann [1999] ma-
chen in ihrer Arbeit ebenfalls einen schnittgeschwindigkeitsabhängigen Übergang von 
kontinuierlicher Spanbildung zu Segmentspanbildung für den Abfall der Schnittkraft ver-
antwortlich. Auch in einer Arbeit von Mathew und Oxley [1982] wird der Schnittkraftab-
fall auf die Ausbildung von Scherbändern zurückgeführt. Dem gegenüber steht eine Ar-
beit von Andrae [1999], in der ebenfalls mit zunehmender Schnittgeschwindigkeit eine 
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sinkende Schnittkraft beobachtet wurde. Der Schnittkraftabfall trat hier allerdings sowohl 
bei Übergang von kontinuierlicher Spanbildung zu Segmentspanbildung als auch bei 
unabhängig von der Schnittgeschwindigkeit auftretender Segmentierung auf. Damit 
kann das schnittgeschwindigkeitsabhängige Einsetzen des Übergangs im Spanbil-
dungsmechanismus als alleinige Erklärung für den beobachteten Schnittkraftabfall aus-
geschlossen werden. Die grundlegenden Ursachen des bei hohen Schnittgeschwindig-
keiten auftretenden Schnittkraftabfalls sind bisher nicht eindeutig geklärt (Tönshoff et al. 
[2000]). 
Verantwortlich für das Auftreten von Segmentspänen sind neben dem Werkstoff die 
eingestellten Schnittbedingungen. Insbesondere bei hohen Schnittgeschwindigkeiten 
(Komanduri und Schroeder [1986]), hohen Vorschüben (Brown und Von Turkovich 
[1983], Lindberg und Lindström [1983]) und hohen Spanwinkeln (Turley und Doyle 
[1982]) treten segmentierte Späne auf. Bei Erhöhung der Schnittgeschwindigkeit wurde 
von Davies et al. [1995, 1997] eine Zunahme des Segmentabstands beobachtet. Zu-
sätzlich kommt es zu einer Trennung benachbarter Segmente bei höherer Schnittge-
schwindigkeit, die letztendlich zur Bildung von Bröckelspänen führt (Komanduri et al. 
[1982], Winkler [1983]). 
Neben dem Einfluss der Schnittbedingungen ist ein direkter Einfluss des Werkstoffs auf 
das Segmentierungsverhalten gegeben. Die wichtigsten Einflussparameter sind die 
Härte, die Wärmeleitfähigkeit und das Kristallsystem des zu zerspanenden Werkstoffs 
(Komanduri [1985], Schulz und Moriwaki [1992]). Keine Segmentierung findet man 
meist bei Werkstoffen, die eine geringe Härte, eine hohe Wärmeleitfähigkeit und ein 
kubisches Kristallgitter aufweisen. Dagegen weisen Werkstoffe mit hoher Härte, gerin-
ger Wärmeleitfähigkeit und hexagonalem Gitter meist Segmentspäne auf. Dies trifft vor 
allem auf Titanlegierungen zu. 
Bei Stahl zeigte sich, dass die Werkstoffhärte der entscheidende Parameter für den 
Spanbildungsmechanismus ist (Matsumoto et al. [1987], Matsumoto [1988]). Eine Viel-
zahl von Untersuchungen ergaben den Zusammenhang, dass Spansegmentierung bei 
härteren Gefügen auftrat, während weichgeglühter Stahl kontinuierliche Späne aufwies 
(Komanduri und Brown [1981], Sowerby und Chandrasekaran [1989]). In allen Fällen 
wurde ein schnittgeschwindigkeitsabhängiger Übergang vom kontinuierlichen Span zum 
Segmentspan beobachtet. Die jeweilige Schnittgeschwindigkeit, bei der dieser Über-
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gang stattfindet, ist umso geringer, je höher die Härte des zu zerspanenden Stahls ist 
(Komanduri et al. [1982]). 
Beim Zerspanen von Titanlegierungen treten im Gegensatz zu Stahl immer segmentier-
te Späne auf. Dies ist sowohl vom Auslagerungszustand der Legierung als auch von 
der Schnittgeschwindigkeit unabhängig (Komanduri und Von Turkovich [1981], Sheikh-
Ahmad und Bailey [1997]). Molinari et al. [2002] beschreiben für Ti-6Al-4V einen 
schnittgeschwindigkeitsabhängigen Übergang in der Art der Segmentierung der Späne. 
Es wird ein Übergang von verformten Scherbändern zu adiabaten Scherbändern bei 
einer Schnittgeschwindigkeit von 12 m/s beobachtet. 
Bei Aluminiumlegierungen wurde lange Zeit kein systematischer Zusammenhang zwi-
schen dem Spanbildungsmechanismus und dem Werkstoff gefunden. In einigen Arbei-
ten wurden ausschließlich kontinuierliche Späne erhalten (Lee [1984], Komanduri et al. 
[1985]), andere Arbeiten berichteten von segmentierten Spänen bei der Zerspanung 
ausscheidungsgehärteter Aluminiumlegierungen (Lee und Flom [1981], Kottenstette 
und Recht [1982]). Blümke [2001] stellte durch eine systematische Variation von unter-
schiedlichen Gefügen der ausscheidungshärtbaren Aluminiumlegierung 7075 einen 
eindeutigen Zusammenhang zwischen dem Spanbildungsmechanismus und dem Aus-
lagerungszustand der Legierung her. So erhielt er für den unteralterten Zustand unab-
hängig von der Schnittgeschwindigkeit Segmentspäne, während der überalterte Zu-
stand selbst unter den schärfsten Schnittbedingungen kontinuierliche Späne lieferte. 
Der maximal ausgehärtete Zustand lieferte Späne, bei denen segmentierte und kontinu-
ierliche Bereiche auftreten. Ein oft beobachteter schnittgeschwindigkeitsabhängiger  
Übergang vom kontinuierlichen Span zum Segmentspan wurde für keinen Auslage-
rungszustand festgestellt. 
In der Literatur wurde häufig diskutiert, was der eigentliche Auslöser für das Auftreten 
der Scherlokalisierung beim Schneidprozess und dem damit verbundenen Auftreten von 
Spansegmentierung ist. In der Arbeit von Sullivan et al. [1987] wird festgestellt, dass die 
zur Segmentierung führenden Instabilitäten nicht durch Maschinenschwingungen beim 
Zerspanprozess entstehen, sondern vom Werkstoff ausgelöst werden. In der genannten 
Arbeit wurde dies durch den Vergleich der Spansegmentierungsfrequenzen mit den Ei-
genfrequenzen der verwendeten Fräsmaschine deutlich gemacht. Die gefundenen 
Segmentierungsfrequenzen sind deutlich höher als die Eigenfrequenzen der Maschine. 
Daher ist der Zerspanprozess als Ursache für die auftretende Instabilität auszuschlie-
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ßen. Die Ursachen der Scherlokalisierungen im Werkstoff sind bislang nicht vollständig 
geklärt. 
Yaguchi et al. [1986] und Sidjanin und Kovac [1997] vertreten die Theorie, dass Ablö-
sung an den Grenzflächen zwischen der Matrix und nichtmetallischen Einschlüssen in 
der primären Scherzone aufgrund der geringeren Grenzflächenenergie auftritt. Ng und 
Aspinwall [1999] berichten von einem Ablösen an der Ferrit-Martensit Grenzfläche in 
einem Dualphasenstahl, das dann zu Spansegmentierung aufgrund lokaler Entfestigung 
führt. 
Bei sehr spröden Werkstoffen wie gehärtetem Stahl wird häufig ein periodisches Auftre-
ten von Scherbrüchen in der primären Scherzone als Ursache für die Spansegmentie-
rung postuliert (Shaw und Vyas [1993, 1998], Elbestawi et al. [1996], Packeisen und 
Theisen [1999]). Gente und Hoffmeister [2001] beschreiben das Auftreten von Mikroris-
sen an der freien Oberfläche in der primären Scherzone bei Ti-6Al-4V als Ursache für 
die Spansegmentierung. Weiter wird in dieser Arbeit ausgeführt, dass die in der primä-
ren Scherzone auftretenden Spannungen unabhängig von den Schnittbedingungen sind 
und daher die Dehnrate keinen Einfluss auf die Scherlokalisierung ausübt. Berechnun-
gen von Sampath und Shaw [1983] zeigen, dass die in der Scherebene auftretenden 
Spannungen ausschließlich zu Rissen an der freien Oberfläche führen können. Eine 
Rissbildung an der Schneidkante ist aufgrund der dort herrschenden hohen Druckspan-
nungen unmöglich. Dies steht im Widerspruch zu der Arbeit von Hua und Shivpuri 
[2004], die an Ti-6Al-4V zeigten, dass der in der primären Scherzone entstehende Mik-
roriss immer an der Seite der Schneidkante entsteht. Die Ausbreitungsrichtung des an-
fänglichen Risses ist dann abhängig von der Schnittgeschwindigkeit, so dass segmen-
tierte Späne nur bei hoher Schnittgeschwindigkeit entstehen, wenn der Riss sich in 
Richtung der freien Oberfläche ausbreitet. Spanwurzeluntersuchungen an gehärtetem 
Stahl (Poulachon und Moisan [1998]) und an Titan und gehärtetem Stahl (Vyas und 
Shaw [1999]) berichten ebenfalls von auftretenden Rissen in der primären Scherzone 
die dann zu Scherbrüchen und damit zu Spansegmentierung führen. Eine Übersichts-
arbeit über segmentierte Späne von Komanduri und Brown [1981] beschreibt als Vor-
stufe der Mikrorisse eine Zusammenlagerung von Poren, die in der primären Scherzone 
auftreten. 
Andere Autoren machen im Gegensatz dazu die auftretenden hohen Temperaturen für 
die Segmentierung verantwortlich. Durch die hohen Temperaturen kommt es zu einer 
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lokalen Festigkeitsabnahme, die periodisch auftritt (Semiatin und Rao [1983]). Nach Lee 
[1984] kommt es dann, wie auch in Kapitel 2.1 beschrieben, zur Bildung eines Seg-
ments, wenn die thermische Entfestigung überwiegt und nicht mehr durch die Verfesti-
gung des Werkstoffs kompensiert werden kann. Begünstigt wird dies durch eine geringe 
Wärmeleitfähigkeit des Werkstoffs, da dadurch die in der Scherzone entstehende Wär-
me nicht in die benachbarten Spanbereiche abgeführt werden kann. Eine Abschätzung 
des Beginns der Scherlokalisierung kann nach Hou und Komanduri [1995, 1997] durch 
einen Vergleich der Scherfestigkeit des erhitzten Werkstoffs mit der Scherfestigkeit des 
nicht erhitzten Werkstoffs erfolgen. 
Auch eine Phasenumwandlung bei allotropen Metallen kann zusätzlich zur thermischen 
Entfestigung die Ursache für das Entstehen von Instabilitäten sein, die dann zu Span-
segmentierung führen. Die Hochtemperaturphasen von Stahl und Titan besitzen mehr 
unabhängige Gleitsysteme im Vergleich zu den Phasen, die bei Raumtemperatur stabil 
sind und weisen damit eine bessere Verformbarkeit als die Raumtemperaturphasen auf. 
Dies kann zu einer zusätzlichen Konzentration der plastischen Verformung auf umge-
wandelte Scherbandbereiche und damit zu einer weiteren Temperaturerhöhung führen. 
Gekonde und Subramanian [1998] postulierten dieses Modell für die Spanbildung bei 
Stahl, Komanduri [1982] begründete so die Bildung von Segmentspänen bei Titanlegie-
rungen. 
Bei Stahlspänen ist das Auftreten von Phasenumwandlungen schon lange bekannt und 
wurde von einigen Autoren beschrieben (Opitz und Gappisch [1962], Hau-Bracamonte 
[1981], Shelbourn et al. [1985]). Bayoumi und Xie [1995] beobachteten bei einer Titan-
legierung eine Phasenumwandlung, die durch Röntgenbeugungsuntersuchungen nach-
gewiesen wurde. Ding et al. [2002] beschreiben ebenfalls Phasenumwandlungen in 
Ti-6Al-4V, die zeitgleich mit der Verformung vonstatten gehen sollen. Chichili et al. 
[2004] bestreiten dagegen die Entstehung von neuen Phasen innerhalb von Scherbän-
dern in Titan. 
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2.4 Zerspanungstemperaturen 
Die Temperaturen, die bei der Zerspanung zwischen Schneide und Span entstehen, 
sind Gegenstand vieler Untersuchungen. Oft werden die Temperaturen beim Schneid-
vorgang so hoch, dass ein Aufschmelzen des zerspanten Metalls beobachtet wird. 
Die Temperaturerhöhung beim Zerspanen entsteht durch die plastische Verformung 
des Werkstoffs in der primären und sekundären Scherzone. Die dadurch geleistete Ver-
formungsarbeit geht fast vollständig in Wärme über (Loewen und Shaw [1954]). Je 
nachdem, ob es sich bei der Zerspanung, wie beim Drehen, um einen kontinuierlichen 
Prozess oder, wie beim Fräsen, um einen unterbrochenen Prozess handelt, findet man 
unterschiedliche Temperaturverläufe. Beim kontinuierlichen Prozess nimmt die Tempe-
ratur mit größerer Schnittgeschwindigkeit zunächst stark zu und steigt dann bei weiterer 
Schnittgeschwindigkeitserhöhung langsamer an (Abrão und Aspinwall [1997], Ueda et 
al. [1999]). Der Maximalwert der Zerspanungstemperatur wird beim Erreichen des 
Schmelzpunktes des bearbeiteten Werkstoffs erreicht (Sutter et al. [1998]). Beim unter-
brochenen Schnitt wird von Pálmai [1987] von einem Maximum der Zerspanungstempe-
ratur berichtet, bei höheren Geschwindigkeiten sinkt die Zerspanungstemperatur wieder 
ab. Dieses Ergebnis widerspricht experimentellen Untersuchungen von Lezanski und 
Shaw [1990] sowie von Stephenson und Ali [1992]. Diese Arbeiten zeigen keine Ab-
nahme der Zerspanungstemperatur bei hoher Schnittgeschwindigkeit. Bei unterbroche-
nem Schnitt liegen die Temperaturen im Vergleich zu kontinuierlichem Schnitt bei nied-
rigeren Werten, wenn vergleichbare Zerspanbedingungen vorliegen. Dies ist durch die 
Abkühlung der Schneide bei dem Durchtritt durch die Luft begründet (Radulescu und 
Kapoor [1994]). 
Neben der Temperaturerhöhung führt eine Erhöhung der Schnittgeschwindigkeit zu ei-
ner Änderung der Verteilung der entstandenen Wärme zwischen Span und Werkstück. 
Mit steigender Schnittgeschwindigkeit steigt der Anteil der Wärmemenge, die durch den 
Span abgeführt wird (Dawson und Malkin [1984]). Nach Kaufeld [1996] kann sich bei 
sehr hohen Schnittgeschwindigkeiten die in der Kontaktzone entstehende Wärme nicht 
in das Werkstück hinein ausbreiten. Somit wird die thermische Belastung auf das Werk-
stück reduziert. Die Erklärung für den vollständigen Abtransport der Wärme durch den 
Span beruht nach Stephenson [1991] darauf, dass bei den hohen Schnittgeschwindig-
keiten die Geschwindigkeit des Vorschubs höher ist als die Ausbreitungsgeschwindig-
keit der erzeugten Wärme im Werkstoff. Im Werkstück durch die Spanentstehung er-
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zeugte Wärmemenge wird jeweils beim darauf folgenden Zahneingriff mit dem Span 
vom Werkstück entfernt. 
Beim Hochgeschwindigkeitsfräsen kann es in der Grenzfläche zwischen Span und 
Schneide zu einem lokalen Aufschmelzen des bearbeiteten Werkstoffs kommen. Das 
Auftreten von flüssiger Schmelzphase in dieser Zone wird allgemein als positiv für den 
Zerspanungsprozess bewertet. Die flüssige Grenzschicht verbessert den Spanablauf 
und es kommt zu einer Abnahme der Schnittkraft (Venuvinod et al. [1983], Schulz und 
Spur [1989]). Die aufgeschmolzenen und anschließend wieder erstarrten Bereiche fin-
den sich an der Unterseite der Späne und weisen eine raue Oberfläche auf. Sie sind 
zeilig in Spanablaufrichtung gestreckt, wie rasterelektronenmikroskopische Untersu-
chungen zeigen (Gatto und Iuliano [1994]). Zum Nachweis, dass aufgeschmolzenes 
Material in der Zone zwischen Span und Werkzeug vorhanden war, wurden auch Un-
tersuchungen am Schneidstoff durchgeführt. Lee und Flom [1981] wiesen erstarrte 
Schmelzphase auf der Spanfläche von Hartmetallschneidplatten nach. Die aufgrund der 
Temperaturen und mechanischen Beanspruchungen entstandenen Ausbrüche und Ris-
se im Schneidstoff werden häufig durch die entstandene Schmelzphase aufgefüllt. 
Meist erhält auch die auf dem Span gefundene oder durch den Schneidprozess ver-
sprühte (Kottenstette und Recht [1982]) gefundene Schmelzphase Verschleißpartikel 
des verwendeten Schneidstoffs. 
Die Schnittgeschwindigkeit, ab der Aufschmelzungen am Span auftreten, hängt vom 
verwendeten Fräsverfahren ab und setzt beim Gleichlauffräsen früher ein als beim Ge-
genlauffräsen (Blümke und Müller [2002c]). 
 
 
2.5 Werkstückbeeinflussung durch spanende Bearbeitung 
Eine spanende Bearbeitung metallischer Werkstücke führt immer zu einer Veränderung 
der bearbeitenden Oberfläche, die Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften 
des jeweiligen Bauteils haben kann. Es ist daher notwendig, die eingebrachten Verän-
derungen zu charakterisieren, um gegebenenfalls durch eine entsprechende Optimie-
rung des Bearbeitungsprozesses die mechanischen Eigenschaften des Bauteils opti-
mieren zu können. In einer Übersichtsarbeit von Field und Kahles [1971] wird der Beg-
riff „Surface Integrity“ eingeführt, der die Qualität bearbeiteter Oberflächen in Form von 
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Oberflächenrauigkeiten und Veränderungen im oberflächennahen Bereich, wie plasti-
scher Verformung, Bildung von Mikrorissen, Phasenumwandlungen, Mikrohärte und 
Eigenspannungsverteilung zusammenfasst. Zahlreiche Arbeiten beschäftigen sich mit 
dem Einfluss verschiedener Bearbeitungsmethoden auf die bearbeiteten Oberflächen 
unterschiedlicher Werkstoffe. Tönshoff und Brinksmeier [1980] stellen in ihrer Über-
sichtsarbeit die thermischen, mechanischen und chemischen Einflüsse auf bearbeitete 
Oberflächen vor und diskutieren Methoden zur Charakterisierung des Grades der Stö-
rung der Werkstücke. Nach dieser Arbeit sind Mikrohärtemessungen und Messungen 
der eingebrachten Eigenspannungen ein bewährtes Mittel, um die Wirkung der bearbei-
tenden Verfahren auf die jeweiligen Oberflächen zu charakterisieren. 
Brinksmeier et al [1982] und Leskovar und Peklenik [1982] widmen sich den Eigen-
spannungen, die sowohl durch mechanische Einflüsse, thermische Einflüsse als auch 
durch die bei der spanenden Bearbeitung möglichen Phasenumwandlungen in die ober-
flächennahe Schicht eingebracht werden können. Es wird von Eigenspannungsprofilen 
berichtet, die in Abhängigkeit vom verwendeten Bearbeitungsverfahren und den ver-
wendeten Schnittbedingungen Zug- oder Druckeigenspannungen zeigen. In einer wei-
terführenden Arbeit von Leskovar et al. [1987] werden die Ursachen, die zu Druck- bzw. 
Zugeigenspannungen führen, genauer untersucht. So führt eine Verformung, die bei 
niedriger Temperatur durchgeführt wird, zu Druckeigenspannungen im Werkstück, wäh-
rend die Bereiche, die eine große Temperaturerhöhung erfahren haben und anschlie-
ßend schnell wieder abgekühlt sind, Zugeigenspannungen enthalten. Jacobus et al. 
[2000] unterstreichen den Einfluss der thermischen Effekte auf den Charakter der Ei-
genspannungen und beobachten die Hauptrichtung der durch spanende Bearbeitung 
eingebrachten Eigenspannungen jeweils senkrecht und parallel zur Werkzeugschneide. 
El-Khabeery und Fattough [1989] untersuchten gezielt die Einflüsse des Fräsens auf die 
Werkstoffe Aluminium, Stahl und Messing. Sie fanden für alle Materialien und verwen-
deten Fräsbedingungen Zugeigenspannungen. 
Sowohl die eingebrachte Verformung als auch die bestehende Temperaturverteilung 
beeinflussen den Verlauf der Eigenspannungen im Werkstück. Die beobachteten Ei-
genspannungen erreichen ein Maximum knapp unterhalb der bearbeiteten Oberfläche 
und fallen dann mit zunehmender Tiefe ab. Die Lage und absolute Höhe des Maximums 
ist abhängig von den Bearbeitungsparametern wie Vorschub, Schnitttiefe und Schnitt-
geschwindigkeit. 
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Über den Einfluss der Bearbeitungsparameter auf die Eigenspannungen findet man wi-
dersprüchliche Ergebnisse. So berichten Berruti und Ubertalli [2001] von Fräsversuchen 
an einer Aluminiumlegierung, bei der entgegen den Ergebnissen von El-Khabeery und 
Fattough [1989] ausschließlich Druckeigenspannungen gefunden wurden. Diese Druck-
eigenspannungen nehmen mit zunehmender Schnitttiefe zu. Die Schnittgeschwindigkeit 
hat nach Berruti und Ubertalli [2001] keinerlei Einfluss auf die eingebrachten Eigen-
spannungen. Dahlman et al. [2004] untersuchten eingebrachte Eigenspannungen beim 
Hartdrehen. Bei diesen Untersuchungen wurde die Schnittgeschwindigkeit als wichtiger 
Einflussfaktor festgestellt. Die Schnitttiefe hatte dagegen keinen Einfluss auf die Eigen-
spannungen. Die gemessenen Eigenspannungsprofile haben die gleiche Gestalt wie bei 
den Ergebnissen aus den Fräsversuchen von Berruti und Ubertalli [2001]. Es wurden 
Druckeigenspannungen gemessen, deren Maximum knapp unterhalb der bearbeiteten 
Oberfläche liegt. Eine Arbeit von Arunachalam et al. [2004] zeigt, dass beim Plandrehen 
die bei niedriger Schnittgeschwindigkeit vorliegenden Druckeigenspannungen mit zu-
nehmender Schnittgeschwindigkeit in Zugeigenspannungen übergehen. Auch beim 
Fräsen wurde von Wendt et al. [2002] ein Einfluss der Schnittgeschwindigkeit auf die 
Eigenspannungen im oberflächennahen Bereich gefunden. Bei Verwendung des 
Gleichlauffräsverfahrens erhalten diese Autoren im oberflächennahen Bereich eines 
hochgeschwindigkeitsbearbeiteten Werkstücks aus Stahl unabhängig von der Schnitt-
geschwindigkeit reine Zugeigenspannungen. Bei der Verwendung des Gegenlaufver-
fahrens wurde ein Übergang von Zug- zu Druckeigenspannungen mit steigender 
Schnittgeschwindigkeit beobachtet. 
Unabhängig vom Fräsverfahren hat die Erhöhung der Schnittgeschwindigkeit eine Er-
niedrigung der Absolutwerte der Eigenspannungen zur Folge, die auf die größere ein-
gebrachte Wärmemenge zurückgeführt wird. Fuh und Wu [1995] entwickelten ein Mo-
dell für Eigenspannungsvorhersagen an einer Aluminiumlegierung. Sie betrachteten 
neben den Werkzeuggeometrien und Schnittbedingungen auch die Art des Schmiermit-
tels. Es stellte sich heraus, dass die durch Fräsen ohne Schmiermittel erzeugten Eigen-
spannungen im Werkstück Zugspannungen waren, die mit zunehmendem Abstand von 
der bearbeiteten Oberfläche ein Maximum erreichten und danach in Druckspannungen 
übergehen. Daraus wird gefolgert, dass der Haupteinflussfaktor auf die Eigenspannun-
gen die thermische Belastung des Werkstücks ist. 
Es ist bekannt, dass bei höherer Schnittgeschwindigkeit Oberflächen mit geringeren 
Rauigkeiten erzielt werden können. So nehmen die Oberflächenrauigkeit und die Dicke 
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der beeinflussten Randschicht der Werkstücke mit zunehmender Schnittgeschwindig-
keit ab (Schulz [1989, 1992], Kaufeld [1996], Che-Haron [2001], Arunachalam et al. 
[2004]). Kelly und Cotterell [2002] berichten zudem von einer Verringerung der Oberflä-
chenrauigkeit nach Bearbeitung einer Aluminiumlegierung mit Minimalmengenschmie-
rung im Vergleich zu trockener Bearbeitung oder zu kontinuierlicher Nassschmierung. 
Daher wird die Hochgeschwindigkeitszerspanung in Verbindung mit Minimalmengen-
schmierung häufig als abschließendes Bearbeitungsverfahren zur Erzeugung von Ober-
flächen großer Güte genutzt und macht andere Bearbeitungen, wie Schleifen, etc. über-
flüssig (Gekonde und Subramanian [1998]). 
 
 
2.6 Einfluss spanender Bearbeitung auf das Ermüdungsverhalten 
Wie sich die Hochgeschwindigkeitszerspanung auf die Ermüdungseigenschaften im 
Detail auswirkt, ist noch nicht geklärt. Es wird angenommen, dass die mit steigender 
Schnittgeschwindigkeit abnehmende Rauigkeit ein entscheidender Einflussfaktor ist. 
Durch die Erniedrigung der Oberflächenrauigkeiten kommt es zu Verzögerung der Riss-
initiierung und damit zu einer Erhöhung der Dauerfestigkeiten (Abrão und Aspinwall 
[1996], Yang et al. [1996], Ezugwu und Wang [1997], Mantle und Aspinwall [1997, 
2001], Che-Haron [2001]). Andere Autoren wie Yang et al. [2002] halten den Rauigkeit-
seinfluss für vernachlässigbar und schließen sich den Übersichtsarbeiten von Brinks-
meier et al. [1982] an, die von den Eigenspannungen als wichtigstem Einflussfaktor auf 
die Ermüdungseigenschaften bearbeiteter Bauteile sprechen. Es wurde unter anderem 
von Sasahara [2005] beobachtet, dass durch die Wahl geeigneter Bearbeitungsparame-
ter die Ermüdungseigenschaften bearbeiteter Bauteile gegenüber dem Grundmaterial 
durch Modifikation der eingebrachten Eigenspannungen erhöht werden können. 
Abrão und Aspinwall [1996] bringen durch Drehen in einem gehärteten Lagerstahl 
Druckeigenspannungen ein. Das Maximum der Druckeigenspannungen liegt dabei 
knapp unterhalb der bearbeiteten Oberfläche. Es werden Erhöhungen der Dauerfestig-
keit gegenüber geschliffenen Referenzproben beobachtet. Obwohl die gedrehten 
Werkstücke gegenüber den geschliffenen Proben eine spröde martensitische Oberflä-
che besitzen, zeigen sie bessere Ermüdungseigenschaften als die geschliffenen Pro-
ben. Daraus wird geschlossen, dass die Druckeigenspannungen und die geringere 
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Rauigkeit der gedrehten Proben im Vergleich zu den geschliffenen Proben gegenüber 
der Sprödigkeit der Oberfläche die dominierenden Faktoren sind.  
Mantle und Aspinwall [1997] machen Fräsversuche an einem Titanaluminid. Aufgrund 
eines zunehmenden Werkzeugverschleißes kommt es zu einem Anstieg der Rauigkeit. 
Trotzdem wird von einer Erhöhung der Dauerfestigkeit im Vergleich zu polierten Refe-
renzproben berichtet, was auf die eingebrachten Druckeigenspannungen zurückgeführt 
wird. Auch Novovic et al. [2004] stellen den Einfluss der Rauigkeit auf die Ermüdungs-
eigenschaften hinter den Einfluss von Eigenspannungen. An Untersuchungen unter-
schiedlicher metallischer Werkstoffe finden sie einen Rauigkeitsbereich bei einer Rau-
tiefe von 2,5 bis 5 µm, bei dem der Einfluss der Eigenspannungen und des Gefüges auf 
die Ermüdungseigenschaften den Einfluss der Rauigkeit übersteigt. 
Auch Sharman et al. [2001a] beobachten, dass sich Druckeigenspannungen auf die 
Ermüdungseigenschaften bearbeiteter Werkstücke stärker auswirken als Oberflächen-
störungen. In dieser Arbeit wird die Auswirkung von durch Drehen entstandenen Ober-
flächenrissen auf das Ermüdungsverhalten untersucht. Durch den Bearbeitungsprozess 
eingebrachte Druckeigenspannungen verlangsamen den Rissfortschritt im oberflächen-
nahen Bereich des Materials und führen damit zu einer erhöhten Dauerfestigkeit im 
Vergleich zu Werkstücken ohne Druckeigenspannungen. Die Entstehung und der Ver-
lauf der Risse beim Drehen von Titanaluminid wird von Sharman et al. [2001b] unter-
sucht. Aus den Beobachtungen wurde geschlossen, dass eine Vermeidung von Ober-
flächenrissen nur durch eine Verringerung der Schnittkräfte, wie z.B. beim Schleifen 
oder durch Hochgeschwindigkeitsbearbeitung, erreicht werden kann. 
Eine Untersuchung von Titanaluminid mit Bezug auf das Hochgeschwindigkeitsfräsen 
findet sich in der Arbeit von Bentley et al. [1999]. Durch Vierpunktbiegung wurde das 
Ermüdungsverhalten von grob und fein geschliffenen, polierten sowie HSC-bearbeiteten 
Proben mit neuer und gebrauchter Schneide analysiert. Es zeigt sich, dass die Dauer-
festigkeit bei den Proben nach Hochgeschwindigkeitsbearbeitung mit neuer Schneide 
höher ist als bei den geschliffenen und polierten Proben. Neben diesem durch Druckei-
genspannungen verursachten Ergebnis wurde beobachtet, dass das mit einer ge-
brauchten Schneide gefräste Material eine Dauerfestigkeit aufweist, die nur knapp un-
terhalb der höchsten Dauerfestigkeit liegt. Das mit gebrauchter Schneide bearbeitete 
Material weist eine deutlich höhere Mikrohärte in einer dickeren Schicht unterhalb der 
Oberfläche auf als das mit neuer Schneide gefräste Material. Die durch die Mikrohärte-
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messungen sichtbar gemachte verformte oberflächennahe Zone wirkt dem negativen 
Einfluss des Schneidenverschleißes auf die Ermüdungseigenschaften teilweise entge-
gen, so dass die Dauerfestigkeit der mit neuer Schneide bearbeiteten Werkstücke fast 
erreicht wird. Dass die Dauerfestigkeit nicht ganz erreicht wird, liegt daran, dass sich 
nach dem Fräsen mit gebrauchter Schneide bereits vor der Ermüdung Risse in der Pro-
benoberfläche befanden. Entgegen diesen Ergebnissen wird bei den Untersuchungen 
an dem Titanaluminid von Mantle und Aspinwall [1997] kein Einfluss des Werkzeugver-
schleißes auf das Ermüdungsverhalten festgestellt. 
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3 Versuchsdurchführung 
3.1 Werkstoffe und Wärmebehandlungen 
Für die Zerspanungsuntersuchungen wurden die Aluminiumknetlegierung EN AW-7075, 
die β-Titanlegierung Ti 15-3 und die (α+β)-Titanlegierung Ti 6-4 verwendet. Die chemi-
schen Zusammensetzungen nach Herstellerangaben der jeweiligen Legierungen sind 
Tabelle 3.1 zu entnehmen. 
 
Aluminiumlegierung 7075 
Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Zr 
0,40 0,50 1,20-2,0 0,30 2,10-2,90 0,18-0,28 5,10-6,10 0,20 0,05 
 
β-Titanlegierung Ti 15-3 
V Cr Sn Al O N C H Fe 
14,0-16,0 2,50-3,50 2,50-3,50 2,50-3,50 0,13 0,05 0,05 0,015 0,25 
 
(α+β)-Titanlegierung Ti-6Al-4V 
Al V C Fe O
 
N H 
5,50-6,75 3,50-4,50 0,08 0,40 0,20 0,05 0,015 
Tabelle 3.1 Chemische Zusammensetzungen der verwendeten Legierungen in Gew% 
Die Aluminiumlegierung und die (α+β)-Titanlegierung Ti 6-4 standen als Rechteckprofile 
mit den Abmessungen 2000x200x60 mm und 500x60x60 mm zur Verfügung. Der Aus-
gangswerkstoff der β-Titanlegierung Ti 15-3 waren gewalzte Blechstreifen mit einer Di-
cke von 9 mm. Die Wärmebehandlungen zur Einstellung der Gefüge wurden in einem 
Kammerofen unter normaler Atmosphäre durchgeführt. Die Temperaturmessung wäh-
rend der Wärmebehandlungen erfolgte anhand eines Thermoelements, das sich direkt 
an den Proben befand. 
Die Aluminiumlegierung hatte im Anlieferungszustand ein definiert eingestelltes maxi-
mal ausgehärtetes Gefüge im Zustand T651 (PA, peak-aged). Zusätzlich wurden ein 
unteralterter (UA, underaged) und ein überalterter (OA, overaged) Zustand eingestellt. 
Für das unteralterte Gefüge wurden Fräskörper mit den Dimensionen 200x60x15mm 
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nach einstündigem Lösungsglühen bei 490 °C und anschließendem Abschrecken in 
Eiswasser für 10 Stunden bei 100 °C warm ausgelagert. Anschließend wurden die 
Fräskörper an Luft abgekühlt. Zur Einstellung des überalterten Gefüges wurde der ma-
ximal ausgehärtete Anlieferungszustand 70 Stunden bei 190 °C ausgelagert und an-
schließend an Luft abgekühlt. 
Bei der ausscheidungshärtbaren Titanlegierung Ti 15-3 wurden ein lösungsgeglühtes 
(ST, solution treated) und ein maximal ausgehärtetes (PA) Gefüge eingestellt. Das lö-
sungsgeglühte Gefüge wurde durch eine Glühung für 15 Minuten bei 790 °C im 
β-Gebiet mit anschließender Luftabkühlung erreicht. Für das maximal ausgehärtete Ge-
füge wurde der lösungsgeglühte Zustand für 16 Stunden bei 480 °C ausgelagert und 
anschließend an Luft abgekühlt. 
Der Anlieferungszustand der Titanlegierung Ti 6-4 wurde für alle eingestellten Gefüge 
zunächst für 15 Minuten bei 1050 °C im β-Phasengebiet lösungsgeglüht. Zur Einstel-
lung eines groblamellaren (CL, coarse lamellar) Gefüges wurde das Material nach dem 
Lösungsglühen im Ofen mit einer Abkühlrate von 1 K/min auf 800 °C abgekühlt. An-
schließend wurde die Temperatur von 800 °C für eine Stunde gehalten, wonach ein Ab-
schrecken in Wasser erfolgte. Um ein feinlamellares (FL, fine lamellar) Gefüge zu erhal-
ten, wurde das Material nach der Lösungsglühung bei 1050 °C in Eiswasser abge-
schreckt und anschließend bei 800 °C für eine Stunde geglüht. Danach erfolgte erneut 
Abschrecken in Eiswasser. Zusätzlich wurden zwei Duplex-Gefüge mit einer makrosko-
pischen Transversaltextur eingestellt (tex800 und tex850). Dazu wurden 37 mm dicke 
Platten des lösungsgeglühten und in Eiswasser abgeschreckten Anlieferungszustands 
bei einer Temperatur von 960°C einsinnig gewalzt. Das Walzen erfolgte an der Bran-
denburgischen Technischen Universität Cottbus in neun Stichen mit einem Gesamtum-
formgrad von ϕ = -1,4. Nach jedem Stich wurden die Walzplatten wieder auf eine Tem-
peratur von 960 °C erwärmt. Nach dem letzten Stich wurden die 9 mm dicken Platten in 
einer Presse gerichtet und in Wasser abgeschreckt. Anschließend erfolgten Rekristalli-
sationsglühungen der verformten Proben bei unterschiedlichen Temperaturen. Neben 
einer einstündigen Glühung bei 800 °C wurde eine Rekristallisationsglühung für fünf 
Stunden bei 850 °C durchgeführt. Von beiden Rekristallisationsgefügen wurden Tex-
turmessungen im Röntgenbeugungsverfahren durchgeführt. Abschließend erfolgte bei 
allen Gefügen der Titanlegierung Ti 6-4 eine Aushärtung für 24 Stunden bei 500 °C. 
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Tabelle 3.2 zeigt eine Übersicht über alle eingestellten Gefüge und deren Bezeichnun-
gen, wie sie im Folgenden verwendet werden. 
Legierung Gefüge Bezeichnung 
unteraltert UA 




maximal ausgehärtet PA 
groblamellar CL 
feinlamellar FL 
texturiertes Duplex-Gefüge  
bei 800 °C rekristallisiert tex800 
Ti 6-4 
bei 850 °C rekristallisiert tex850 
Tabelle 3.2 Eingestellte Gefüge und Bezeichnungen 
 
 
3.2 Gefügecharakterisierung und Härtemessung 
Die Gefügecharakterisierung erfolgte an metallographischen Schliffen, für die abge-
trennte Probenstücke in Bakelit eingebettet und anschließend mit SiC-Papier unter 
Wasserkühlung mit immer feiner werdenden Körnungen (320 bis 4000) geschliffen wur-
den. Anschließend erfolgte ein Polierschritt der eingebetteten Proben mit einer Al2O3-
Suspension für die Aluminiumlegierung und einer Suspension aus Si2O3 und Oxalsäure 
für die beiden Titanlegierungen. Die polierten Proben wurden mit einer Lösung nach 
Kroll geätzt. Die Ätzlösung für die Aluminiumlegierung bestand zu 2 Vol% aus HNO3 
und zu 2 Vol% aus HF in destilliertem Wasser, wobei für die Titanlegierungen der Anteil 
an Salpetersäure auf 6 Vol% erhöht war. Die Dauer des Ätzvorgangs für die jeweiligen 
Gefüge betrug zwischen 5 und 45 Sekunden. An den Schliffen der einzelnen Gefüge 
erfolgte eine quantitative Gefügeanalyse, mittels der die mittleren Sehnenlängen der 
Körner bestimmt wurden. 
Härtebestimmungen nach dem Vickersverfahren wurden mit einer Last von 1 kg und 
Mikrohärtemessungen mit einer Last von 10 g durchgeführt. Die Mikrohärtemessungen 
3 Versuchsdurchführung 23 





Von den Spänen der unterschiedlichen Legierungen und Schnittgeschwindigkeiten wur-
den metallografische Schliffe wie oben beschrieben hergestellt. Zur Spancharakterisie-
rung wurde der Segmentierungsgrad G verwendet. Der Segmentierungsgrad G gibt die 
Tiefe des Einschnitts zwischen zwei benachbarten Segmenten (h2) als Bruchteil von der 
gesamten Segmenthöhe (h1) an, die jeweils senkrecht zur Spanunterseite gemessen 






hhG −=  Gleichung 3.1 
Ein kontinuierlicher Span hat demnach einen Segmentierungsgrad von „0“, ein vollstän-
dig segmentierter Bröckelspan weist einen Segmentierungsgrad von „1“ auf. Für die 
Spanuntersuchungen wurden 15 bis 20 benachbarte Segmente vermessen. Unter-
schiedliche Messungen haben gezeigt, dass die Messgrößenbestimmungen an unter-
schiedlichen Stellen im gleichen Span nicht zu den selben Ergebnissen führen. Die be-
schriebenen Messgrößen wurden daher immer an Segmenten am dicken Ende der 
Späne bestimmt, um die unterschiedlichen Späne miteinander vergleichen zu können. 
 
Bild 3.1 Messgrößen zur Spancharakterisierung 
Zur Untersuchungen der Spanober- und Unterseiten im Rasterelektronenmikroskop 
(REM) wurden einige Späne mit Ethanol in einem Ultraschallbad gereinigt und an-
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schließend mit einer selbstklebenden leitfähigen Folie auf Probenhalter aus Aluminium 
aufgeklebt. Die Untersuchungen im REM erfolgten mit einer Beschleunigungsspannung 




Sämtliche Fräsversuche wurden am Institut für Produktionsmanagement, Technologie 
und Werkzeugmaschinen an der Technischen Universität Darmstadt an der in Bild 3.2a 
gezeigten einachsigen Hochgeschwindigkeitsfräsmaschine durchgeführt. Die Werkstof-
fe wurden in der Stirn-Plan-Geometrie bearbeitet, bei der ein kommaförmiger Span 
durch die Hauptschneide an der Stirnfläche erzeugt wird. Die Nebenschneide erzeugt 
dabei die neue Werkstückoberfläche (Planfläche). Bild 3.2b zeigt die Lage der Flächen, 
wie sie beim Stirn-Plan-Fräsen auftreten. Es wurde das für die Hochgeschwindigkeits-
bearbeitung übliche Gegenlaufverfahren eingesetzt, bei dem die Schnittbearbeitung 
vom dünnen Spanende her erfolgt. Einige Experimente wurden zum Vergleich auch im 
Gleichlaufverfahren durchgeführt. Als Schneidstoff wurden für alle Fräsversuche unbe-
schichtete Hartmetall-Wendeschneidplatten verwendet (Spanwinkel von 0°, Geometrie: 
SPHW 120408, Zusammensetzung nach Herstellerangabe: 92 % WC, 2 % TiC, 6 % 
Co). Um die Einflussparameter auf den Schneidprozess so gering wie möglich zu hal-
ten, erfolgten die Fräsversuche ohne Kühlschmierung und mit jeweils einer neuen 
Schneidkante für jede Fräsbahn. Dadurch war gewährleistet, dass an der Kontaktzone 
von Werkstück und Werkzeug immer die gleichen Bedingungen vorlagen. Es wurden 
zum Vergleich zu den trockenen Fräsversuchen noch Versuche mit Minimalmengen-
schmierung (MMS) durchgeführt, die bei spanender Bearbeitung im HSC-Bereich übli-
cherweise zum Einsatz kommt. Dabei wurde ein handelsübliches hochviskoses synthe-
tisches Öl verwendet, das mit einer Durchflussmenge von 20 ml/h unter Luftdruck in die 
Kontaktzone zwischen Schneide und Werkstück eingeblasen wurde. Auch bei den Ver-
suchen mit MMS wurden die Schneidkanten nach jeder Fräsbahn gewechselt. 
Für die einzelnen Fräsversuche wurden die Zustellungen Schnitttiefe ae, Spanungsbrei-
te ap und Zahnvorschub fz für jeden Werkstoff konstant gehalten. Tabelle 3.3 zeigt einen 
Überblick über diese Parameter für die unterschiedlichen Fräsversuche der drei unter-
suchten Legierungen in Abhängigkeit vom erzielten Ergebnis des Fräsversuchs (Span-
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herstellung oder Ermüdungsflächenerzeugung). Um den Verschleiß auf der neu erzeug-
ten Werkstückoberfläche beim Fräsvorgang zu minimieren, wurden für die Werkstücke, 





Bild 3.2 a) Verwendete Hochgeschwindigkeitsfräsmaschine, 
b) Beim Stirn-Plan-Fräsen erzeugte Flächen 
 Al 7075 Ti 15-3 Ti 6-4 
 Späne Ermüdung Späne Ermüdung Späne 
Schnitttiefe ae [mm] 5,0 5,0 3,0 1,0 2,0 
Spanungsbreite ap [mm] 4,0 2,0 3,0 0,5 3,0 
Zahnvorschub fz [mm] 0,2 0,2 0,2 0,1 0,2 
Tabelle 3.3 Verwendete Fräsparameter 
Legierung Ziel der Fräsversuche Schnittgeschwindigkeiten [m/min] 
Späne 500 – 8000 
7075 
Ermüdung 80, 8000 
Späne 400 – 4000 
Ti 15-3 
Ermüdung 80, 400, 4000 
Ti 6-4 Späne 400 – 4000 
Tabelle 3.4 Verwendete Schnittgeschwindigkeiten 
a b 
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Die untersuchten Schnittgeschwindigkeiten vc wurden je nach Fräsversuch und Werk-
stoff angepasst. Tabelle 3.4 zeigt die Schnittgeschwindigkeitsbereiche für die unter-
schiedlichen Fräsversuche. 
Für die Spanuntersuchungen wurden nach jeder gefrästen Schnittgeschwindigkeit die 
angefallenen Späne eingesammelt und die Maschine gereinigt. Zur Erzeugung der Er-
müdungsflächen wurde die konventionelle Schnittgeschwindigkeit 80 m/min auf der 
gleichen Maschine mit den gleichen Fräsparametern wie die Schnittgeschwindigkeiten 
im HSC-Bereich gefahren. Dadurch war es möglich, die Hochgeschwindigkeitsbearbei-
tung gegenüber einer konventionellen Bearbeitung ohne Änderung des Versuchsauf-
baus bewerten zu können. 
 
 
3.5 Mechanische Werkstoffcharakterisierung 
Quasistatische Zug-, Druck- und Druck-Scherversuche 
Zur Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe wurden quasi-
statische Zug-, Druck- und Druck-Scherversuche durchgeführt. 
Die quasistatischen Zugversuche erfolgten an zylindrischen Proportionalproben (siehe 
Bild 3.3a), mit einer Messlänge L0 = 20 mm und einen Durchmesser d0 = 4 mm. Die Be-
lastung wurde wegkontrolliert bis zum Probenbruch mit einer Anfangsdehnrate 
ε&  = 2·10-3 s-1 für die Aluminiumlegierung und die Titanlegierung Ti 15-3 und mit 
ε&  = 5·10-4 s-1 für die Titanlegierungen Ti 6-4 aufgebracht. Druck- und Druck-
Scherversuche wurden mit zylindrischen Proben (Durchmesser 6 mm) bei den Kippwin-
keln von α = 0° und α = 6° zur Belastungsachse durchgeführt (Bild 3.3b und c). 
 
Dynamische Druck- und Druck-Scherversuche 
Die dynamischen Druck- und Druck-Scherversuche wurden am Lehrstuhl für Werkstoffe 
im Maschinenbau an der Technischen Universität Chemnitz an zylindrischen Druckpro-
ben (Bild 3.3b und c) in dem in Bild 3.4a gezeigten Fallwerk mit einer anfänglichen 
Dehnrate von ε&  = 102 s-1 durchgeführt. Die Prüfvorrichtung besteht aus einem Fallge-
wicht mit einer Masse von 600 kg, das in einem Vier-Säulen-Rahmen mit speziellen 
Kugellagern geführt wird. Die hohe zur Verfügung stehende Energie von 4500 J sorgt 
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bei einer Energieaufnahme der Probe von maximal 200 J für eine nahezu konstante 
Fallgeschwindigkeit. Die Probe wird auf dem Amboss justiert und danach durch den 
Druckstempel des Fallgewichts belastet, an dem Dehnungsmessstreifen appliziert sind. 
Durch Kalibrierung des Druckstempels kann der Verlauf der axialen Druckkräfte wäh-
rend des Versuchs gemessen werden. Bei der Prüfung von Druck-Scherproben (α ≠ 0°) 
kommt zur Messung der axialen Stauchung ein optoelektronisches Wegmesssystem 
zum Einsatz. Verformungsbegrenzer sorgen dafür, dass die Probe nur bis zum ge-
wünschten Endmaß gestaucht wird. Die Verformung kann damit gezielt kurz vor oder 
nach dem Versagen des Werkstoffs gestoppt werden. Spezielle Bremsen verhindern 
ein wiederholtes Auftreffen des Gewichts auf die Probe. 
 
Bild 3.3 Geometrien der verwendeten Proben für Zug-, Druck- und Druck-
Scherversuche 
a) Zugprobe, b) Druckprobe, c) Druck-Scherprobe (α ≠ 0°) 
Um eine noch höhere Dehnrate erreichen zu können, sind im Rahmen dieser Arbeit 
auch dynamische Druckversuche an einem Split-Hopkinson Pressure Bar (SHPB) mit 
den in Bild 3.3b gezeigten Druckproben durchgeführt worden. Der in Bild 3.4b schema-
tisch gezeigte Versuchsaufbau erlaubt durch den hohen Prüfdruck pmax = 6 bar dynami-
sche Druckversuche mit einer Dehnrate von ε&  = 2·103 s-1. Dieser Versuchsaufbau er-
möglicht die Untersuchung des Werkstoffs unter einer Druckbelastung, deren Dehnrate 
a b 
c 
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um eine Dekade höher ist, als bei den Versuchen im Fallwerk. Die Messungen der Kraft 




Bild 3.4 Versuchsaufbauten für die dynamische Werkstoffprüfung 
a) Fallwerk, b) Split-Hopkinson Pressure Bar (schematisch) 
 




Um den Einfluss des Hochgeschwindigkeitsfräsens auf die Ermüdungseigenschaften 
festzustellen, wurden Ermüdungsuntersuchungen in Dreipunktbiegung an gefrästen 
Werkstücken an einer servohydraulischen Prüfmaschine durchgeführt. Bild 3.5 zeigt die 
dabei verwendete Dreipunktbiege-Vorrichtung. Die Risse gehen dabei von der durch 
Lv 
a b 
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das Fräsen erzeugten Planfläche aus. Bild 3.6 zeigt die Lage der entnommenen Biege-
proben mit quadratischem Querschnitt im Werkstück. Zur Erstellung von Wöhlerlinien 
wurden die Proben kraftgesteuert belastet und die jeweiligen Lastwechsel bis zum 
Bruch festgehalten. Nach 107 Lastwechseln wurde Dauerfestigkeit angenommen. Die 
Berechnung der als Vorgabe benötigten Maximalkraft Fmax aus der maximalen Span-
nung σmax und der Probengeometrie bei rein elastischer Beanspruchung wurde nach 








2F ⋅⋅= σ  Gleichung 3.2 
Die Probenabmessungen b und h der jeweiligen Biegeproben betragen für die Alumini-
umlegierung 10 mm und für die Titanlegierung 5 mm. Lv ist der Abstand zwischen den 
beiden unteren Rollen und beläuft sich bei dem verwendeten Versuchsaufbau auf 
24,5 mm. Die sinusförmige Druck-Druck-Wechselbelastung wurde mit einer Frequenz 




Bild 3.6 Lage der Ermüdungsfläche im Werkstück 
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4 Ergebnisse der Werkstoffcharakterisierung 
4.1 Gefügeuntersuchungen 
  
Bild 4.1 Lichtmikroskopische Aufnahmen des maximal ausgehärteten Anlieferungszu-
stands der Legierung Al 7075 
a) in der Walzebene, b) senkrecht zur Walzebene – parallel zur Walzrichtung 
 
 
Bild 4.2 Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen der Legierung Al 7075 
a) unteraltert (UA), b) überaltert (OA) 
Bild 4.1 zeigt lichtmikroskopische Aufnahmen der Ausgangsgefüge der Aluminiumlegie-
rung 7075. Die Körner sind entlang der Walzrichtung gestreckt und weisen eine mittlere 
Sehnenlänge von 200 µm auf. Senkrecht zur Walzrichtung beträgt die mittlere Sehnen-
länge der Körner in der Walzebene 100 µm (Bild 4.1a). In einem Querschliff in der Ebe-
ne senkrecht zur Walzebene ist zu erkennen, dass die Körner zeilig gestreckt sind und 
die mittlere Sehnenlänge der Körner senkrecht zur Walzrichtung nur 8 µm beträgt 
(Bild 4.1b). 
Zur Untersuchung des Auslagerungszustandes der Legierung wurden transmissions-
elektronenmikroskopische Untersuchungen durchgeführt. Bei dem unteralterten (UA) 
a b 
a b 
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und bei dem überalterten (OA) Gefüge sind bis zu 100 nm große Ausscheidungen zu 
beobachten (Bild 4.2). Bei diesen Ausscheidungen handelt es sich nach Chen und 
Knott [1981] um die Cr-haltige E-Phase Al18Cr2Mg3. Diese Phase, die sich beim Erstar-
ren der Legierung bildet, wird durch die durchgeführten Wärmebehandlungen nicht ver-
ändert. Die für den Aushärtemechanismus verantwortlichen ZnMg-Phasen sind im über-
alterten Gefüge als globulare inkohärente Ausscheidungen mit einer Größe von bis zu 
50 nm als graue Schattierung zu erkennen (Bild 4.2b). Die kohärenten Ausscheidungen 
des unteralterten Zustands sind sehr klein (~10 nm) und daher nicht erkennbar. 
Gefügeübersichten der beiden eingestellten globularen Gefüge der β-Titanlegierung 
Ti 15-3 sind in Bild 4.3 gezeigt. Im lösungsgeglühten Zustand sind die Korngrenzen 
deutlich als dunkle Linien zwischen den hell erscheinenden Körnern zu erkennen 
(Bild 4.3a). Maximales Aushärten führt durch die Bildung von fein verteilten α-Titanaus-
scheidungen zu einer stärkeren Ätzung der Kornflächen, die daher bei identischen Ätz-
bedingungen wesentlich dunkler erscheinen als im lösungsgeglühten Zustand 
(Bild 4.3b). Die mittlere Sehnenlänge der Körner ist für die beiden eingestellten Gefüge 
gleich und beträgt 130 µm. 
 
  
Bild 4.3 Lichtmikroskopische Aufnahmen des lösungsgeglühten und maximal ausge-
härteten Gefüges der Legierung Ti 15-3 
a) lösungsgeglüht (ST), b) maximal ausgehärtet (PA) 
a b 
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Bild 4.4 Lichtmikroskopische Aufnahmen der lamellaren Gefüge der Legierung Ti 6-4 
a) groblamellar (CL), b) feinlamellar (FL) 
Bild 4.4 zeigt die lamellaren Gefüge der (α+β)-Titanlegierung Ti 6-4. Deutlich sind die 
hellen α-Lamellen und die dunkel erscheinenden β-Lamellen zu erkennen. Das in 
Bild 4.4a gezeigte groblamellare Gefüge weist eine mittlere Breite der Lamellen von 
20 µm und eine Lamellenlänge von 600 µm auf. Die Lamellen sind in Paketen gleicher 
Lamellenorientierung angeordnet. Die Breite der Lamellenpakete beträgt 300 µm. Das 
in Bild 4.4b gezeigte feinlamellare Gefüge weist Lamellen mit einer mittleren Lamellen-





Bild 4.5 Lichtmikroskopische Aufnahmen des bei 800 °C rekristallisierten Duplex-
Gefüges (tex800) der Legierung Ti 6-4 
a b 
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Bild 4.6 Lichtmikroskopische Aufnahmen des bei 850 °C rekristallisierten Duplex-
Gefüges (tex850) der Legierung Ti 6-4 
Die Rekristallisation des Ausgangsgefüges der Titanlegierung Ti 6-4 bei 800 °C führte 
zu einem Duplex-Gefüge aus primären leicht gestreckten α-Körnern mit mittleren Seh-
nenlängen von 6 µm und lamellaren (α+β)-Anteilen (Bild 4.5). Es sind zudem lang ge-
streckte Bereiche zu erkennen, die von einer nicht vollständigen Rekristallisation verur-
sacht wurden (Pfeil in Bild 4.5). Die Rekristallisation bei 850 °C lieferte ein vollständig 
rekristallisiertes Gefüge (Bild 4.6). Die mittlere Sehnenlänge der primären α-Körnern 
beträgt 5 µm. Auch bei diesem Gefüge sind einzelne Bereiche mit lamellaren (α+β)-
Anteilen zu erkennen (Pfeile in Bild 4.6). 
Von beiden Rekristallisationsgefügen wurden Texturmessungen im Röntgenbeugungs-
verfahren an den (0002)-Basalebenen am Lehrstuhl Metallkunde und Werkstofftechnik 
an der Brandenburgischen Technischen Universität Cottbus durchgeführt (Bild 4.7). 
Hierbei erfolgten jeweils Messungen aus den drei Raumrichtungen (Walzrichtung RD, 
Transversalrichtung TD und Dickenrichtung z). Die vollständigen Polfiguren, die aus 
den in den drei Raumrichtungen gemessenen Polfiguren konstruiert wurden, sind für 
beide Gefüge in Bild 4.8 gezeigt. An diesen Polfiguren ist zu erkennen, dass nach bei-
den Rekristallisationen die Ausbildung der Pole in TD-Richtung am stärksten ist. Der 
Unterschied zu den Polen der anderen Richtungen ist für das Gefüge tex800 wesentlich 
stärker ausgeprägt. Das Gefüge tex850 zeigt einen annähernd gleich stark ausgepräg-
ten Pol in RD-Richtung. Die konstruierte Polfigur diese Gefüges ist symmetrisch, wäh-
rend das Gefüge tex800 einen unsymmetrischen Basalpol aufweist. 
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Bild 4.7 Polfiguren der (0002)-Basalebenen der Duplex-Gefüge 
a) tex800, b) tex850 
a 
b 
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Bild 4.8 Berechnete vollständige Polfiguren der (0002)-Basalebenen 
a) tex800, b) tex850 
 
 
4.2 Mechanische Eigenschaften der Aluminiumlegierung 7075 
  UA PA OA 
HV1 175 185 100 
Rp0,2 [MPa] 405 480 225 
Rm [MPa] 520 540 340 Zugversuche 
A [%] 9 5 11 
σp0,2 [MPa] 430 530 260 
σm [MPa] 1040 – – Druckversuche 
A [%] 27 – – 
σp0,2 [MPa] 380 535 280 
σm [MPa] 840 1050 – 
Druck-
Scherversuche 
α = 6° A [%] 19 36 – 
Tabelle 4.1 Mechanische Eigenschaften der Legierung Al 7075 aus der Härteprüfung 
und aus quasistatischen Zug-, Druck- und Druck-Scherversuchen 
Tabelle 4.1 zeigt die Ergebnisse der Härteprüfung und der quasistatischen Zug-, Druck- 
und Druck-Scherversuche für die drei unterschiedlichen Gefüge der Aluminiumlegierung 
7075. Die niedrigste Härte mit 100 HV1 weist das überalterte Gefüge auf. Das maximal 
ausgehärtete Gefüge zeigt mit 185 HV1 die größte Härte. Das unteralterte Gefüge liegt 
mit einem Härtewert von 175 HV1 nur geringfügig unter dem maximal ausgehärteten 
Gefüge. Auch in den Werten für die Festigkeiten unter Zugbelastung unterscheiden sich 
diese beiden Auslagerungszustände nur geringfügig. Das überalterte Gefüge weist da-
a b 
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gegen erheblich niedrigere Festigkeitswerte auf. Die 0,2 %-Dehngrenze beträgt mit 
225 MPa im Vergleich zu den beiden anderen Gefügen etwa 50 %. Das unteralterte und 
das überalterte Gefüge zeigen mit 9 bzw. 11 % Bruchdehnung eine hohe Duktilität bei 
stark unterschiedlichen 0,2 %-Dehngrenzen, während das maximal ausgehärtete Gefü-
ge mit nur 5 % Bruchdehnung eine wesentlich geringere Duktilität besitzt. 
Unter Druckbelastung weisen alle untersuchten Auslagerungszustände höhere Dehn-
grenzen als unter Zugbelastung auf. Das maximal ausgehärtete und das überalterte 
Gefüge zeigen auch bei der durch die Versuchsanordnung maximal zugelassenen Ver-
formung von 60 % kein Versagen der Proben. Daher können für diese beiden Gefüge 
keine Druckfestigkeiten und Bruchdehnungen angegeben werden. Das unteralterte Ge-
füge versagt bei einer Verformung von 27 %. 
Bei Druck-Scherversuchen mit verkippten Proben werden niedrigere Dehngrenzen als 
unter reiner Druckbelastung für das unteralterte und das überalterte Gefüge erreicht. 
Das maximal ausgehärtete Gefüge zeigt keine Änderung der Dehngrenze durch den 
biaxialen Belastungszustand. Die Proben dieses Gefüges versagen im Scherversuch 
durch Scherlokalisierung bei einer Verformung von 36 %. Die erreichte Verformung des 
ebenso versagenden unteralterten Zustands liegt mit 19 % unterhalb der erreichten Ver-
formung unter einachsiger Druckbelastung. Auch unter Scherbeanspruchung verformt 
sich das überalterte Gefüge homogen und zeigt kein Versagen durch Scherlokalisie-
rung. 
 UA OA 
σp0,2 [MPa] 605 295 
A [%] 24 – 
Tabelle 4.2 Mechanische Eigenschaften der Legierung Al 7075 aus dynamischen 
Druckversuchen im Split-Hopkinson Pressure Bar 
Die Ergebnisse der Druckversuche bei der maximal untersuchten Dehnrate 
ε&  = 2·103 s-1 im Split-Hopkinson Pressure Bar für das unteralterte und überalterte Ge-
füge sind in Tabelle 4.2 gezeigt. Durch die Dehnratenerhöhung im SHPB werden die 
Dehngrenzen der beiden Gefüge im Vergleich zu denen aus den quasistatischen 
Druckversuchen erhöht. Der unteralterte Zustand zeigt dabei eine große Erhöhung um 
40 % auf 605 MPa bei der gleichen maximal erreichten Verformung, während die 
Dehngrenzenerhöhung beim überalterten Zustand mit 15 % auf 295 MPa wesentlich 
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geringer ist. Auch bei dieser extrem hohen Dehnrate kommt es nicht zu einem Versa-
gen des überalterten Werkstoffs durch Abscheren. 
 
 
4.3 Mechanische Eigenschaften der Titanlegierung Ti 15-3 
  ST PA 
HV1 260 400 
Rp0,2 [MPa] 735 1340 
Rm [MPa] 755 1360 Zugversuche 
A [%] 30 9 
σp0,2 [MPa] 800 1570 
σm [MPa] – 1810 Druckversuche 
A [%] – 7 
σp0,2 [MPa] 605 1350 
σm [MPa] – 1575 
Druck-
Scherversuche 
α = 6° A [%] – 5 
Tabelle 4.3 Mechanische Eigenschaften der Legierung Ti 15-3 aus der Härteprüfung 
und aus quasistatischen Zug-, Druck- und Druck-Scherversuchen 
Die mechanischen Eigenschaften für die Titanlegierung Ti 15-3 unter quasistatischen 
Zug-, Druck- und Druck-Scherbelastungen und die Ergebnisse der Härteprüfung sind 
Tabelle 4.3 zu entnehmen. Das Aushärten des lösungsgeglühten Zustands dieser Le-
gierung führt zu einer Verdopplung der Härte. Parallel zu dieser Härtesteigerung ver-
doppeln sich auch die Festigkeitskennwerte aus den einachsigen Zugversuchen des 
maximal ausgehärteten Gefüges im Vergleich zum lösungsgeglühten Gefüge, wobei die 
erreichbare Dehnung bei Bruch nur noch ein Drittel des Wertes des lösungsgeglühten 
Gefüges beträgt. Beide Auslagerungszustände zeigen ein geringes Verfestigungsver-
halten. 
Unter einachsiger Druckbeanspruchung liegen die 0,2 %-Dehngrenzen höher als die 
vergleichbaren Dehngrenzen für die Zugbelastung. Unter Druck lässt sich das lösungs-
geglühte Gefüge bis zur maximal getesteten axialen Verformung von 80 % makrosko-
pisch homogen ohne Probenversagen durch Bruch verformen. Daher kann hier keine 
Druckfestigkeit bzw. erreichte Verformung bis zum Bruch angegeben werden. Bild 4.9a 
zeigt ein Schliffbild einer bis 80 % verformten Probe, bei der makroskopisch die Verfor-
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mung vom gesamten Werkstoffvolumen aufgenommen wurde. Hierbei ist mikroskopisch 
die Bildung von Gleitlinien deutlich zu erkennen. Das maximal ausgehärtete Gefüge 
versagt bei axialen Verformungen von unter 10 % durch makroskopisches Abscheren. 
Der Bruch erfolgt unter einem Winkel von 45 ° zur Belastungsachse der Probe. An Tei-
len der Bruchfläche haben sich dicht unter der Oberfläche nicht ätzbare weiße Linien 
mit einer Dicke von etwa 10 µm gebildet (Bild 4.9b). Diese Linien weisen eine scharfe 
Abgrenzung zum dunkel geätzten umgebenden Gefüge auf. 
Das Verformungsverhalten der geraden Druckproben bzw. der um 6° geneigten Scher-
proben ist qualitativ gleich. Im Fall der geneigten Proben wird jedoch eine um etwa 
200 MPa reduzierte 0,2 %-Dehngrenze bzw. Druckfestigkeit erreicht. 
 
  
Bild 4.9 Lichtmikroskopische Aufnahmen quasistatisch verformter Druckproben 
a) ST, b) PA 
Tabelle 4.4 stellt die 0,2 %-Dehngrenze und die Bruchdehnungen für alle untersuchten 
Kippwinkel α und Gefüge der Titanlegierung Ti 15-3 unter dynamischer Druck- und 
Druck-Scherbelastung für die am Fallwerk erreichte Dehnrate von 102 s-1 und für die mit 
dem Split-Hopkinson Aufbau erreichte Dehnrate von 2·103 s-1 dar. Bild 4.10 zeigt die 
entsprechenden Spannungs-Dehnungs-Diagramme aller Versuche. 
a b 
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  ST PA 
σp0,2 [MPa] 1300 1500 Fallwerk 
α = 0° A [%] – 16 
σp0,2 [MPa] 1200 Fallwerk 
α = 2° A [%] 27 
σp0,2 [MPa] 1185 Fallwerk 
α = 4° A [%] 18 
nicht 
getestet 
σp0,2 [MPa] 1240 1550 Fallwerk 
α = 6° A [%] 16 12 
σp0,2 [MPa] 1190 1450 Fallwerk 
α = 10° A [%] 10 4 
σp0,2 [MPa] 1400 1800 SHPB 
α = 0° A [%] 27 9 
Tabelle 4.4 Mechanische Eigenschaften der Legierung Ti 15-3 aus dynamischen 
Druck- und Druck-Scherversuchen 
 
 
Bild 4.10 Spannungs-Dehnungs-Diagramme unter dynamischer Druckbelastung, 
a) lösungsgeglüht (ST), b) maximal ausgehärtet (PA) 
 
a b 
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Bild 4.11 Aufnahmen einer dynamisch verformten Druckprobe des lösungsgeglühten 
Gefüges 
a) seitliche Aufsicht, b) Querschliff 
Durch die Erhöhung der Dehnrate am Fallwerk gegenüber den quasistatischen Druck-
versuchen wird für das lösungsgeglühte Gefüge eine Erhöhung der 0,2 %-Dehngrenze 
von 800 MPa auf 1300 MPa beobachtet. Die zylindrischen Druckproben dieses Gefüges 
zeigen bei Belastung im Fallwerk wie auch unter quasistatischer Belastung kein 
makroskopisches Versagen bis zur maximal getesteten Verformung von 60 %. Auf der 
Probenoberfläche erkennt man scherlokalisierte Bereiche (Pfeile in Bild 4.11a), die sich 
durch die ganze Probe ziehen (Bild 4.11b). Der dynamische Scherversuch führt schon 
bei einer minimalen Verkippung der Probe von 2° zu einem Versagen durch Scher-
bandbildung bei 27 % Verformung. Eine weitere Erhöhung des Kippwinkels führt zu ei-
ner Abnahme der erreichten Verformung bis zum Eintritt der Scherbandbildung 
(Bild 4.12). Die Dehngrenze zeigt keine signifikante Änderung mit Erhöhung des biaxia-
len Belastungsgrades, es lässt sich allerdings eine geringe Tendenz zu niedrigeren 
Werten beobachten. Das maximal ausgehärtete Gefüge zeigt die gleichen Tendenzen 
für die Dehngrenze und die Bruchdehnung bei Änderung des biaxialen Belastungsgra-
des wie das lösungsgeglühte Gefüge (Bild 4.12). 
Neben der Änderung der Belastungsart von reiner Druckbelastung zu einer Druck-
Scherbelastung tritt eine Scherbandausbildung bei dem lösungsgeglühten Gefüge auch 
auf, wenn bei reiner einachsiger Druckbelastung die Dehnrate erhöht wird. Die im Hop-
kinson-Aufbau belastete Probe erreicht dabei eine gegenüber dem Fallwerkversuch 
erhöhte Dehngrenze von 1400 MPa und damit eine Verformung von 27 %. Eine Erhö-
hung der Dehnrate um eine Dekade bewirkt beim lösungsgeglühten Gefüge eine Erhö-
hung der Dehngrenze um annähernd 100 MPa (Bild 4.13). Dieser Zusammenhang gilt 
für das maximal ausgehärtete Gefüge nicht. Die Änderung der Dehnrate vom quasista-
a b 
4 Ergebnisse der Werkstoffcharakterisierung 41 
tischen Versuch zum Test im Fallwerk bringt eine minimale Erniedrigung der Dehngren-
ze mit sich. Erst eine Erhöhung der Dehnrate auf 2·103 s-1 im Hopkinson-Aufbau bewirkt 
eine Dehngrenzenerhöhung von 1500 MPa auf 1800 MPa, d.h. eine Erhöhung von 
300 MPa für eine Erhöhung der Dehnrate um eine Dekade. Die Bruchdehnungen des 
maximal ausgehärteten Gefüges verlaufen in Abhängigkeit von der Dehnrate umgekehrt 
zur Festigkeit (Bild 4.13). 
 
Bild 4.12 Abhängigkeit der Dehnung und der Spannung vom biaxialen Belastungsgrad 
bei konstanter Dehnrate ( ε&  = 102 s-1) 
a) Bruchdehnung, b) 0,2 %-Dehngrenze 
 
Bild 4.13 Abhängigkeit der 0,2 %-Dehngrenze (geschlossene Symbole) und der Bruch-
dehnung (offene Symbole) von der Dehnrate unter reiner Druckbelastung 
a b 
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Bild 4.14 Lichtmikroskopische Aufnahmen eines Scherbandes in einer kurz vor dem 
makroskopischen Abscheren (ε = 15 %) gestoppten dynamisch verformten 
Druck-Scherprobe des lösungsgeglühten Gefüges (α = 6°) 
Der Versuchsaufbau im Fallwerk lässt es zu, dass die Druckversuche bei beliebigen 
Verformungen gestoppt werden können. Bild 4.14 zeigt Querschliffe einer Druck-
Scherprobe des lösungsgeglühten Gefüges, bei der die Verformung durch das Fallge-
wicht kurz vor dem makroskopischen Versagen bei etwa 15 % gestoppt wurde. Es ist 
deutlich zu sehen, dass ein Scherband vom äußeren Probenrand unter nahezu 45° zur 
Belastungsachse quer durch das Probenvolumen verläuft. In einer vergrößerten Dar-
stellung des Scherbandes im rechten Bild sieht man Verzweigungen innerhalb des 
Bandes sowie Gleitlinien in dessen Umgebung. Gleitlinien finden sich auch in der ge-
samten verformten Probe. Bild 4.15 zeigt Aufnahmen einer Probe des lösungsgeglühten 
Gefüges, die bei einer geringeren Verformung gestoppt wurde. Das linke Bild zeigt ein 
Korn, in dem Gleitung durch das gesamte Korn hindurch stattgefunden hat (siehe Pfeil). 
Die Vergrößerung im rechten Bild zeigt, dass die unter 72° zur Belastungsachse verlau-
fende Gleitung in diesem Korn über die Korngrenze hinweg Gleitung im Nachbarkorn 
initiiert. Die Gleitebenen in diesem zweiten Korn verlaufen unter nahezu 90° zur Belas-
tungsachse, also auf Gleitebenen, auf die nur sehr geringe Scherspannungen einwir-
ken. In den übrigen Körnern ist keine Gleitung zu beobachten. 
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Bild 4.15 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Gleitlinien in einer gestoppten dyna-
misch verformten Druck-Scherprobe des lösungsgeglühten Gefüges (α = 6°) 
 
 
Bild 4.16 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Scherbändern in gestoppten dynamisch 
verformten Druck-Scherproben des maximal ausgehärteten Gefüges 
a) α = 6°, b) α = 10° 
Auch bei dem maximal ausgehärteten Gefüge wurden Versuche mit gestoppten Proben 
durchgeführt. Erfolgte der Versuchsabbruch zu früh, war keine Scherlokalisierung zu 
erkennen. Es wurde daher versucht, den Versuch erst kurz vor dem makroskopischen 
Probenbruch zu stoppen. Aufgrund der großen Sprödigkeit des maximal ausgehärteten 
Gefüges befanden sich alle gestoppten Proben entweder in einem sehr frühen An-
fangsstadium der Scherlokalisierung oder waren bereits vollständig abgeschert. 
Bild 4.16a zeigt ein Anfangsstadium mit drei parallel verlaufenden sehr schmalen 
Scherbändern in den Probenecken. Im Probeninnern hat sich noch kein Scherband ge-
bildet. Die Breite dieser sehr feinen Scherbänder beträgt maximal 2,5 µm. Bild 4.16b 
zeigt eine Aufnahme eines vollständig ausgeprägten Scherbandes in der Nähe der Pro-
benkante einer abgescherten Probe. Die Scherbandbreite ist hier deutlich größer und 
beträgt etwa 15 µm. Man erkennt feine weiße Scherbandbereiche, die in das breite 
a b 
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Hauptscherband hineinlaufen. Im Scherbandzentrum am linken Bildrand ist ein Aufrei-
ßen des Materials zu erkennen. Bild 4.17 zeigt eine Bilderserie des durchgängig abge-
scherten Bereichs einer maximal ausgehärteten Druck-Scherprobe. Auch hier ist zu 




Bild 4.17 Abgescherter Bereich längs durch eine dynamisch verformte Druck-
Scherprobe des maximal ausgehärteten Gefüges (α = 10°) 
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4.4 Mechanische Eigenschaften der Titanlegierung Ti 6-4 
4.4.1 Lamellare Gefüge 
  FL CL 
HV1 370 315 
Rp0,2 [MPa] 1020 745 
Rm [MPa] 1190 985 Zugversuche 
A [%] 1 4 
σp0,2 [MPa] 1215 990 
σm [MPa] 1475 1360 Druckversuche 
A [%] 7 13 
Tabelle 4.5 Mechanische Eigenschaften der lamellaren Gefüge der Legierung Ti 6-4 
aus der Härteprüfung und quasistatischen Zug- und Druckversuchen 
Die mechanischen Kennwerte für das groblamellare und das feinlamellare Gefüge der 
Titanlegierung Ti 6-4 sind Tabelle 4.5 zu entnehmen. Die Härtemessung ergibt, dass 
die Härte des feinlamellaren Gefüges gegenüber dem groblamellaren Gefüge leicht er-
höht ist. Das feinlamellare Gefüge weist im Vergleich zu dem groblamellaren Gefüge 
sowohl bei Zug- als auch bei Druckbelastung eine deutlich höhere Festigkeit (22 bzw. 
37 % für die 0,2 %-Dehngrenzen) bei gleichzeitig sehr sprödem Verhalten auf. Für bei-
de Gefüge liegen die erreichten Festigkeiten und Verformungen bis zum Probenversa-
gen im Falle der Druckbelastung bei höheren Werten als bei Zugbelastung. Für das 
feinlamellare Gefüge ergeben sich unter Druckbelastung Festigkeitssteigerungen von 
20 bzw. 24 %, die für das groblamellare Gefüge mit 33 bzw. 38 % noch größer sind. 
 
4.4.2 Duplex-Gefüge 
Tabelle 4.6 zeigt die Ergebnisse der Härteprüfungen in RD- und TD-Richtung und der 
quasistatischen Zugversuche in den Belastungsrichtungen RD, TD und 45 für die bei-
den Duplex-Gefüge der Titanlegierung Ti 6-4. Die erreichten Zugfestigkeiten liegen je-
weils nur knapp über den 0,2 %-Dehngrenzen. Aufgrund der eingebrachten Textur wei-
sen die zylindrischen Zugproben nach dem Versagen elliptische Bruchflächen auf. Als 
Wert zur Charakterisierung der Verformung des Werkstoffs wurde die wahre Dehnung 
εw verwendet, die sich aus dem Logarithmus des Verhältnisses der runden Anfangs-
querschnittsfläche zur elliptischen Querschnittsfläche nach Bruch errechnet. Für die 
Härte und die Spannungskennwerte ist ein eindeutiger Einfluss der unterschiedlichen 
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Rekristallisationstemperaturen zu beobachten. Die fünfstündige Rekristallisation bei 
850 °C führt zu einer höheren Härte und zu höheren Festigkeiten als die Rekristallisati-
on bei 800 °C. 
  tex800 tex850 
RD-Richtung 345 350 HV1 
TD-Richtung 350 360 
Rp0,2 [MPa] 1061 1128 
Rm [MPa] 1111 1164 Zugversuche RD 
εw 0,40 0,36 
Rp0,2 [MPa] 1099 1145 
Rm [MPa] 1133 1177 Zugversuche TD 
εw 0,32 0,35 
Rp0,2 [MPa] 1059 1076 
Rm [MPa] 1088 1100 Zugversuche 45 
εw 0,47 0,49 
Tabelle 4.6 Mechanische Eigenschaften der Duplex-Gefüge der Legierung Ti 6-4 aus 
der Härteprüfung und aus quasistatischen Zugversuchen 
 
Bild 4.18 Abhängigkeit der Kennwerte aus quasistatischen Zugversuchen der beiden 
Duplex-Gefüge von der Belastungsrichtung 
a) Spannungskennwerte, b) Dehnungskennwerte 
Für das Gefüge tex850 fällt auf, dass die Spannungs- und Dehnungswerte bei Belas-
tung in den Richtungen RD und TD jeweils auf dem gleichen Niveau sind (Bild 4.18). 
Das Gefüge tex800 zeigt diesen Zusammenhang nicht. Hier unterscheiden sich die 
Kennwerte für die beiden Richtungen RD und TD voneinander. Unabhängig von den 
Rekristallisationstemperaturen zeigen beide Gefüge unter 45° die niedrigsten Span-
nungskennwerte und die größten erreichten Dehnungen. 
a b 
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Aufgrund der Anisotropie des Werkstoffs und der damit verbundenen elliptischen Bruch-
fläche wurden die lokalen Dehnungen entlang der längsten (εa) und der kürzesten (εb) 
Ellipsenachse bestimmt. Die lokalen Dehnungen sind in Bild 4.18b dargestellt und er-


















dln 0b0a  Gleichung 4.1 
Der Anisotropiewert Z bezieht die Unterschiede zwischen den lokalen Dehnungen auf 
die Gesamtdehnung. Er wird entsprechend Gleichung 4.2 berechnet und ist für die un-







=  Gleichung 4.2) 
 
Z-Wert in tex800 tex850 
RD-Richtung 0,35 0,33 
TD-Richtung 0,31 0,31 
45-Richtung 0,23 0,18 
Tabelle 4.7 Anisotropiewert Z aus quasistatischen Zugversuchen 
Die Anisotropiewerte in den Richtungen RD und 45 sind für das Gefüge tex850 niedri-
ger, als die für das Gefüge tex800. Die Anisotropiewerte für die Belastung in TD-
Richtung sind für beide Gefüge gleich. Die Unterschiede in den drei untersuchten Rich-
tungen sind bei dem Gefüge tex850 größer als bei dem Gefüge tex800 (Bild 4.19). 
 
4 Ergebnisse der Werkstoffcharakterisierung 48 
 
Bild 4.19 Abhängigkeit des Anisotropiewertes Z aus quasistatischen Zugversuchen der 
Duplex-Gefüge von der Belastungsrichtung 
  tex800 tex850 
σp0,2 [MPa] 1045 1010 
σm [MPa] 1920 1890 Druckversuche RD 
A [%] 21 19 
σp0,2 [MPa] 1150 1145 
σm [MPa] 1690 1755 Druckversuche TD 
A [%] 11 12 
σp0,2 [MPa] 1080 1020 
σm [MPa] 1920 1880 Druckversuche 45 
A [%] 19 20 
Tabelle 4.8 Mechanische Eigenschaften der Duplex-Gefüge der Legierung Ti 6-4 aus 
quasistatischen Druckversuchen 
Neben den quasistatischen Zugversuchen wurden Druckversuche an den beiden 
Duplex-Gefügen durchgeführt. Tabelle 4.8 zeigt die Dehngrenzen und Druckfestigkei-
ten, sowie die maximal erreichten axialen Verformungen. Bei allen Versuchen versagen 
die Proben durch ein Abscheren unter ca. 45° zur Belastungsachse. Die Druckfestigkei-
ten für alle untersuchten Richtungen der beiden Gefüge weisen Spannungswerte auf, 
die etwa 70 % über den vergleichbaren Zugfestigkeiten liegen. Die Kennwerte der bei-
den Gefüge tex800 und tex850 sind jeweils auf gleichen Niveaus. Zur Charakterisierung 
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der Richtungsabhängigkeit der Eigenschaften zeigt Bild 4.20 die Spannungen und Ver-
formungen in den unterschiedlichen Richtungen. 
 
Bild 4.20 Abhängigkeit der Kennwerte aus quasistatischen Druckversuchen der beiden 
Duplex-Gefüge von der Belastungsrichtung 
a) 0,2 %-Dehngrenze, b) Bruchdehnung 
Während unter Zugbelastung die Proben unter 45° die niedrigsten Festigkeiten aufwei-
sen, zeigen unter Druckbelastungen die Proben entlang der Walzrichtung (RD) unab-
hängig von den Rekristallisationsbedingungen die geringsten Festigkeiten. Die 
0,2 %-Dehngrenzen der beiden Gefüge steigen unter Druckbelastung von der Richtung 
RD über 45 nach TD an, wobei gleichzeitig die erreichte Verformung abnimmt. Die ein-
zige Ausnahme zeigt das Gefüge tex850 bei Belastung in RD-Richtung. Die erreichte 
Verformung ist etwas geringer als die Verformung in 45°-Richtung. 
Der Unterschied der Dehngrenzen in den drei Richtungen eines Gefüges ist für das Ge-
füge tex850 deutlich größer, als für das Gefüge tex800 (Bild 4.20a). Da das eingestellte 
anisotrope Gefüge zur Untersuchung des Einflusses einer Makrotextur auf den 
Schneidprozess genutzt werden sollte und dieser Prozess eher einer Druck- als einer 
Zugbelastung entspricht, ist dieser Unterschied in den Dehngrenzen unter Druckbelas-
tung in den untersuchten Richtungen entscheidend. Da zudem das Gefüge tex850 die 
größte Richtungsabhängigkeit der Zugversuchskennwerte aufweist, wurde es für die 
Zerspanversuche ausgewählt. 
Für das ausgewählte Gefüge tex850 wurden dynamische Druckversuche im Fallwerk 
durchgeführt. Tabelle 4.9 gibt die abgelesenen Kennwerte aus den in Bild 4.21 darge-
stellten Spannungs-Dehnungs-Diagrammen für die dynamischen Druckversuche in den 
drei untersuchten Richtungen wider. Sämtliche Proben versagen durch eine Scherloka-
lisierung. Die höhere Dehnrate bewirkt gegenüber der quasistatischen Werkstoffprüfung 
a b 
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eine Erhöhung der 0,2 %-Dehngrenze in allen drei Richtungen um 45 %. Die erreichten 
Verformungen sind identisch mit den Verformungen unter quasistatischer Druckbelas-
tung. Die Proben mit den Belastungsachsen entlang der RD- und 45°-Richtung errei-
chen bei der dynamischen Werkstoffprüfung nahezu identische Werte, während die ent-
lang der TD-Richtung getesteten Proben bei niedrigerer maximalen Verformung eine 
höhere Dehngrenze erreichen (Bild 4.22). 
 RD-Richtung TD-Richtung 45°-Richtung 
σp0,2 [MPa] 1485 1640 1485 
A [%] 18 12 18 
Tabelle 4.9 Mechanische Eigenschaften des Gefüges tex850 aus dynamischen 
Druckversuchen 
 
Bild 4.21 Spannungs-Dehnungs-Diagramme des Gefüges tex850 unter dynamischer 
Druckbelastung im Fallwerk 
Um zu untersuchen, welcher Zusammenhang zwischen der Textur und der Lage der 
Scherebene besteht, wurde die Richtung der Plattendicke „z“ auf den Stirnseiten der 
Druckproben bei deren Entnahme markiert, wodurch die genaue Lage der Druckproben 
in den Walzplatten bestimmt werden konnte. Durch die Kenntnis der z-Richtung in Ver-
bindung mit der Entnahmerichtung (RD, TD, 45) kann die genaue Lage der Scherebene 
innerhalb des texturierten Werkstoffs und damit bezüglich der Textur bestimmt werden. 
Bild 4.23 zeigt abgescherte Proben mit den beiden gefundenen Lagen der Scherebene 
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zur z-Richtung. Die in Bild 4.23a gezeigte Abscherung der Proben exakt längs der z-
Richtung tritt für alle untersuchten Proben mit Belastungsrichtungen RD und TD auf. Die 
Proben in 45°-Richtung scheren alle quer zur Dickenrichtung ab (Bild 4.23b). Dies ist 
unabhängig von der Dehnrate und tritt sowohl bei den quasistatischen Druckversuchen, 
als auch bei der hohen Dehnrate der dynamischen Druckversuche im Fallwerk auf. 
 
Bild 4.22 Abhängigkeit der 0,2 %-Dehngrenze aus dynamischen Druckversuchen des 
Gefüge tex850 von der Belastungsrichtung 
 
Bild 4.23 Abgescherte Druckproben mit Markierung der Dickenrichtung (z) der Walz-
platte des Gefüges tex850 
a) Abscherung entlang z (RD, TD), b) Abscherung quer zu z (45) 
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5 Ergebnisse der Spanuntersuchungen 
5.1 Aluminiumlegierung 7075 
 
 
Bild 5.1 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Spänen des unteralterten Gefüges nach 
Bearbeitung mit Minimalmengenschmierung 
a) vc = 1000 m/min, b) vc = 6000 m/min 
Zur Beurteilung, inwiefern Minimalmengenschmierung einen Einfluss auf den Spanbil-
dungsprozess ausübt, wurden zunächst Späne des unteralterten Gefüges untersucht. 
Es wurde beobachtet, dass die Minimalmengenschmierung den Spanbildungsprozess 
segmentierter Späne derart beeinflusst, dass sich unabhängig von der jeweiligen 
Schnittgeschwindigkeit signifikante, lokal eng begrenzte Unterschiede im Segmentie-
rungsverhalten ergeben. Bild 5.1 zeigt Späne des unteralterten Gefüges, die bei den 
Schnittgeschwindigkeiten 1000 und 6000 m/min erzeugt wurden. Die beiden Spanbe-
reiche am Anfang und am Ende des gewählten Bildausschnitts des bei der langsame-
ren Schnittgeschwindigkeit erzeugten Spans (Pfeile in Bild 5.1a) zeigen eine deutliche 
Scherlokalisierung im Span, weisen aber einen sehr geringen Grad der Segmentierung 
auf. Im mittleren Bildbereich sind Segmente zu erkennen, bei denen der Segmentie-
rungsgrad deutlich höher ist. Die Segmente sind stärker von einander getrennt. Auch 
bei den hohen Schnittgeschwindigkeiten findet man solche Änderung in der Spange-
stalt. Deutlich sind bei dem in Bild 5.1b gezeigten Span vollständig getrennte Segmente 
im Spanablauf zu sehen, die direkt neben Spanbereichen liegen, bei denen nur eine 
Scherlokalisierung ohne starke Segmentierung vorliegt. 
a 
b 
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Bei den von Blümke [2001] gefundenen Spanmorphologien nach trockener Bearbeitung 
(Bild 5.2a und b) treten derartige Unterschiede im Segmentierungsverhalten nicht auf. 
Die beobachtete Segmentierung ist über der gesamten Spanlänge gleichmäßig, der 
Segmentierungsgrad ist lediglich von der Schnittgeschwindigkeit abhängig. 
 
Bild 5.2 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Spänen nach trockener Bearbeitung 
a) UA, vc = 1000 m/min, b) UA, vc = 7000 m/min, 
c) OA, vc = 7000 m/min, d) PA, vc = 7000 m/min 
Der Spanbildungsmechanismus selbst wird von der Minimalmengenschmierung dage-
gen nicht beeinflusst. Die kontinuierlichen Späne des überalterten Gefüges zeigen auch 
bei Bearbeitung mit Minimalmengenschmierung bis zur höchsten untersuchten Schnitt-
geschwindigkeit von 8000 m/min die gleiche Spangeometrie wie bei trockener Bearbei-
tung (Bild 5.3a). Beim maximal ausgehärteten Gefüge ist ebenso wie unter trockenen 
Schnittbedingungen ein Übergang von kontinuierlichen zu segmentierten Spanberei-
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Bild 5.3 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Spänen nach Bearbeitung mit Minimal-
mengenschmierung 
a) OA, vc = 8000 m/min, b) PA, vc = 6000 m/min 
 
 
5.2 Titanlegierung Ti 15-3 
Bild 5.4 zeigt charakteristische Aufnahmen der dicken Spanenden von Spänen der Ge-
füge der Titanlegierung Ti 15-3 bei trockener Bearbeitung mit unterschiedlichen Schnitt-
geschwindigkeiten. Bei beiden Gefügen wurden für alle Schnittgeschwindigkeiten seg-
mentierte Späne beobachtet. Wie auch bei der Aluminiumlegierung wurde keine Ände-
rung im Spanbildungsmechanismus mit Änderung der Schnittgeschwindigkeit gefunden. 
Das lösungsgeglühte Gefüge weist bei den niedrigen Schnittgeschwindigkeiten breite, 
die einzelnen Segmente trennende Scherzonen auf. Mit steigender Schnittgeschwindig-
keit werden diese Scherzonen schmaler. Der Segmentierungsgrad steigt mit zuneh-
mender Schnittgeschwindigkeit an (Bild 5.5). 
Beim maximal ausgehärteten Gefüge steigt der Segmentierungsgrad mit zunehmender 
Schnittgeschwindigkeit ebenfalls an. Er liegt für jede Schnittgeschwindigkeit oberhalb 
des Segmentierungsgrades des lösungsgeglühten Gefüges. Die Scherzonen des ma-
ximal ausgehärteten Gefüges sind als weiße Bereiche zu erkennen, in denen eine Auf-
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Bild 5.4 Lichtmikroskopische Aufnahmen von Spänen nach trockener Bearbeitung 
a) ST, vc = 400 m/min, b) ST, vc = 4000 m/min 
c) PA, vc = 400 m/min, c) PA, vc = 800 m/min 
 
Bild 5.5 Segmentierungsgrad in Abhängigkeit von der Schnittgeschwindigkeit des lö-
sungsgeglühten und des maximal ausgehärteten Gefüges 
b a 
c d 
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Die gezeigten Beobachtungen werden immer am dicken Spanende gemacht. Bei grö-
ßerer Entfernung vom dicken Spanende findet man Gefügeumwandlungen vor. Die er-
zeugten Späne lassen sich in sieben unterschiedliche Abschnitte einteilen, die sowohl 
beim lösungsgeglühten als auch beim maximal ausgehärteten Gefüge auftreten. Im fol-
genden werden die einzelnen Spanabschnitte am Beispiel eines Spans des maximal 
ausgehärteten Gefüges näher beschrieben. 
  
  
Bild 5.6 Bereiche umgewandelten Gefüges von Spänen des maximal ausgehärteten 
Gefüges (vc = 1600 m/min) 
a) Spanabschnitt 3, b) Spanabschnitt 4, c) Spanabschnitt 5, d) Spanab-
schnitt 6 
Am dicken Spanende bleibt das Ausgangsgefüge erhalten (Abschnitt 1, Bild 5.4). In den 
Scherzonen von Abschnitt 2 bilden sich bei der Verformung des Spans sehr feine, 
lichtmikroskopisch nur schwer zu erfassende rekristallisierte Körner. Das Ausgangsge-
füge bleibt im Segmentinneren erhalten. In Abschnitt 3 bildet sich im gesamten Seg-
ment über die Scherzonen hinweg ein sehr feines Rekristallisationsgefüge aus. Ein sol-
ches Rekristallisationsgefüge im Segment zeigt Bild 5.6a. In Abschnitt 4 ist die Korn-
größe des Rekristallisationsgefüges angestiegen. Es gibt große Körner in der Mitte der 
b a 
c d 
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Segmente. An den Segmenträndern befinden sich kleinere Körner, die aufgrund der 
Begrenzung durch die Segmentform nicht weiter wachsen konnten (Bild 5.6b). In Ab-
schnitt 5 ist die mittlere Rekristallisationskorngröße gegenüber Abschnitt 4 weiter ange-
stiegen. Am Rand der Segmente tritt ein sehr fein strukturierter Bereich auf (Bild 5.6c). 
Hierbei könnte es sich aufgrund der durch die weitere Zunahme der Temperatur be-
günstigten Sauerstoffdiffusion in den Werkstoff hinein um eine Schicht α-case handeln. 
In Abschnitt 6 nimmt diese Schicht einen immer größeren Anteil des Spanvolumens ein 
und wächst ins Innere der Segmente. Es zeigen sich erste Aufschmelzungen an Ober- 
und Unterseite der Späne, die zu Unregelmäßigkeiten in der Segmentform führen 
(Bild 5.6d). In Abschnitt 7 ist der Span komplett aufgeschmolzen und zu einem dendriti-
schen Gefüge wiedererstarrt. Einen typischen Schmelzbereich zeigt Bild 5.7. Diese Art 
von Schmelztropfen findet sich bei nahezu allen Schnittgeschwindigkeiten und bei bei-
den Fräsverfahren, vorwiegend jedoch bei höheren Schnittgeschwindigkeiten. 
  
Bild 5.7 Schmelztropfen mit dendritischem Gefüge am Ende eines Spanes des maxi-
mal ausgehärteten Gefüges (vc = 3600 m/min) 
Die beschriebenen Spanabschnitte sind in Bild 5.8 für das Gleichlauf- und das Gegen-
lauffräsen in Abhängigkeit von der Schneidrichtung schematisch dargestellt. Es wurde 
beobachtet, dass die aufgeschmolzenen Spanbereiche unabhängig vom Fräsverfahren 
immer am dünnen Ende auftraten. In den übrigen Spanbereichen treten die schema-
tisch gezeigten Gefügeveränderungen in immer gleicher Abfolge auf. Dies kommt einer 
Aufheizung der Schneide beim Schneidvorgang im Gleichlauffräsverfahren und einer 
Abkühlung der Schneide beim Schneidvorgang im Gegenlauffräsverfahren gleich. Da 
die zuvor gezeigte Segmentform der Späne durch die Gefügeumwandlungen nicht ver-
ändert wird, kann davon ausgegangen werden, dass die Gefügeumwandlungen nach 
der Segmentbildung stattgefunden haben. 
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Bild 5.8 Schematische Darstellung und Kennzeichnung der einzelnen Gefügebereiche 
im Span (Erklärung im Text) 
a) Gleichlauf, b) Gegenlauf 
Die Spanabschnitte drei bis sieben können als ein Bereich zusammengefasst werden, 
in dem eine Gefügeumwandlung in den Segmenten auftritt. Der Anteil dieses Bereichs 
an der Gesamtspanlänge ist stark abhängig von der Schnittgeschwindigkeit, dem Fräs-
verfahren und dem Ausgangsgefüge. Eine quantitative Darstellung dieser Abhängigkei-
ten zeigt Bild 5.9. Die Ergebnisse für das lösungsgeglühte Gefüge zeigen, dass der An-
teil des umgewandelten Gefüges bis 1200 m/min beim Gleichlauffräsen bzw. bis 
1600 m/min beim Gegenlauffräsen ansteigt. Ab dieser Geschwindigkeit bleibt der Anteil 
annähernd konstant. Die Anteile des umgewandelten Gefüges liegen für das Gleichlauf-
fräsen durchgehend bei größeren Werten als für das Gegenlauffräsen. Das erste Er-
scheinen von rekristallisierten und aufgeschmolzenen Spanbereichen setzt im Gleich-
laufverfahren bei einer etwas niedrigeren Schnittgeschwindigkeit als beim Gegenlauf-
verfahren (800 m/min bzw. 1200 m/min) ein. Das maximal ausgehärtete Gefüge erfährt 
bei sehr hohen Schnittgeschwindigkeiten im Gegensatz zum lösungsgeglühten Gefüge 
eine vollständige Umwandlung des Gefüges im Span (Bild 5.9b). Der Anstieg des An-
teils der Gefügeumwandlungen mit der Schnittgeschwindigkeit ist für beide Fräsverfah-
ren linear. Auch hier ist für eine gegebene Schnittgeschwindigkeit der umgewandelte 
Bereich beim Gleichlauffräsen höher als beim Gegenlauffräsen. 
b 
a 




Bild 5.9 Anteil des umgewandelten Gefügebereichs an der Gesamtspanlänge in Ab-
hängigkeit von der Schnittgeschwindigkeit für die beiden verwendeten Fräs-
verfahren 
a) ST, b) PA 
a 
b 
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Die Aufschmelzungen des dünnen Endes haben gezeigt, dass es in der Grenzfläche 
zwischen Span und Schneide während des Spanablaufs teilweise zu einer Überschrei-
tung der Liquidustemperatur gekommen ist. Mittels rasterelektronenmikroskopischer 
Untersuchungen wurden auf der Spanunterseite über der kompletten Spanlänge kugel-
förmige Erstarrungsstrukturen nachgewiesen (Bild 5.10). Im Gegensatz zur Aluminium-
legierung, bei der die gesamte Spanunterseite angeschmolzen ist (Blümke [2001]), ist 
im Fall der Titanlegierungen auch bei höchster Schnittgeschwindigkeit (4000 m/min) nur 
ein kleiner Anteil der Fläche aufgeschmolzen. Es treten also nur lokale Aufschmelzun-
gen auf. Der übrige Teil der Spanunterseite weist ein glattes, nicht aufgeschmolzenes 
Erscheinungsbild auf. Vereinzelt auftretende aufgeschmolzene Bereiche konnten ab 
einer Schnittgeschwindigkeit von 1200 m/min beobachtet werden. Bei niedrigeren 
Schnittgeschwindigkeiten wurden nur noch glatte Spanunterseiten gefunden. Die hier 
am Beispiel für das lösungsgeglühte Gefüge der Legierung Ti 15-3 gezeigten Auf-
schmelzungen lassen sich sowohl beim maximal ausgehärteten Gefüge als auch bei 
sämtlichen Gefügen der Legierung Ti 6-4 ab einer Schnittgeschwindigkeit von 
1200 m/min beobachten. 
 
 
Bild 5.10 Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Aufschmelzungen an der 
Spanunterseite des lösungsgeglühten Gefüges (vc = 4000 m/min) 
Auch die im Scherband auftretenden Temperaturen führen zu Aufschmelzungen des 
Werkstoffs. Die bei rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen an Spanobersei-
ten gemachten Beobachtungen liefern einen deutlichen Hinweis auf das Auftreten von 
Schmelzphase im Scherband. Bild 5.11 zeigt an der tiefsten Stelle eines Spans des lö-
sungsgeglühten Gefüges zwischen zwei benachbarten Segmenten Hohlräume sowie 
verschmierte Zonen, die durch einen Aufschmelz- und Wiedererstarrungsvorgang bei 
der Spanentstehung entstanden sind. 
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Bild 5.11 Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Aufschmelzungen im 
Scherband eines Spans des lösungsgeglühten Gefüge (vc = 4000 m/min) 
 
 
Bild 5.12 Rasterelektronenmikroskopische Übersichtsaufnahmen der Oberseite eines 
Spans des lösungsgeglühten Gefüges (vc = 4000 m/min) 
Niedrigere Vergrößerungen der Oberseite von Spänen (Bild 5.12) zeigen die über der 
gesamten Spanbreite gleichmäßig erfolgte Segmentierung. Auf den in Spanablaufrich-
tung nach vorn gewandten Segmentflächen (im vorherigen Schnitt erzeugte Werkstück-
oberfläche) sind die durch den Schneidstoff verursachten Riefen zu erkennen, während 
die durch Scherung neu entstandenen Segmentflächen ein glattes Erscheinungsbild 
aufweisen. 
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5.3 Titanlegierung Ti 6-4 
5.3.1 Duplex-Gefüge 
Die Zerspanung des Duplex-Gefüges tex850 diente zur Untersuchung des Einflusses 
einer Makrotextur auf den Zerspanprozess. Um diesen Einfluss gezielt untersuchen zu 
können, wurden vier Fräskörper in der in Bild 5.13 dargestellten Lage aus den Walzplat-
ten entnommen. Es wurde angenommen, dass die Scherebene (in Bild 5.13 einge-
zeichnet) immer unter einem Winkel von 45° zur Vorschubrichtung liegt. Da eine Textur 
des Gefüges vorliegt, bei der die Pole in Walzrichtung und Transversalrichtung als 
gleichwertig zu betrachten sind (vgl. berechnete Polfigur in Bild 4.8b in Kapitel 4.1), er-
hält man für jeden Fräskörper erzwungene Gleitsysteme aus beiden Ausrichtungen. So 
erhält man bei Fräskörper F1 und F2 Gleitung auf den Pyramidalebenen für beide La-
gen der Einheitszellen. Bei Fräskörper F3 liegen die Scherebenen auf den Basalebenen 
für die Ausrichtung in Transversalrichtung und auf den prismatischen Ebenen für die 
Ausrichtung in Walzrichtungen. Die Entnahmerichtung von Fräskörper F4 führt zu er-
zwungener Gleitung auf den selben Gleitebenen wie bei Fräskörper F3. 
 
Bild 5.13 Fräskörperentnahme aus der Walzplatte 
Bei der Zerspanung der unterschiedlichen Fräskörper werden für alle untersuchten 
Schnittgeschwindigkeiten Späne beobachtet, die eine einheitliche Segmentierung über 
der gesamten Spanlänge aufweisen (Bild 5.14). Die die einzelnen Segmente trennende 
Scherzone ist nicht scharf vom umliegenden Gefüge abgegrenzt. Es wird ein Einformen 
der globularen Körner des umliegenden Gefüges in den Bereich der Scherlokalisierung 
beobachtet. 
Die erzeugten Späne wurden hinsichtlich ihres Segmentierungsgrades in Abhängigkeit 
von der Schnittgeschwindigkeit für die erzwungene Gleitung auf den unterschiedlichen 
Gleitebenen der hexagonalen Zelle untersucht (Bild 5.14). Die Segmentierungsgrade 
der unterschiedlichen Fräskörper unterscheiden sich nicht voneinander und liegen im 
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Rahmen der Streuung bei gleichen Werten. Für alle Fräskörper ist eine Erhöhung des 
Segmentierungsgrades mit steigender Schnittgeschwindigkeit zu beobachten. 
 
Bild 5.14 Lichtmikroskopische Aufnahme eines Spans des Duplex-Gefüges tex850 
(vc = 1000 m/min) 
 
Bild 5.15 Segmentierungsgrad des Duplex-Gefüges tex850 in Abhängigkeit von der 
Schnittgeschwindigkeit für unterschiedliche Schnittrichtungen 
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5.3.2 Lamellare Gefüge 
Um den mikrotexturellen Einfluss auf die Spanbildung zu untersuchen, wurde das 
groblamellare Gefüge zerspant. Die erhaltenen Späne des groblamellaren Gefüges sind 
unabhängig von der Schnittgeschwindigkeit segmentiert. Sie weisen eine Zone der 
Scherlokalisierung auf, welche die einzelnen Segmente voneinander abtrennt, über die 
aber einzelne Lamellen ins Nachbarsegment hinein verfolgt werden können. Dies wird 
besonders an der markierten dunklen β-Lamelle in Bild 5.16 deutlich. 
 
Bild 5.16 Lichtmikroskopische Aufnahme eines Spans des groblamellaren Gefüges 
(vc = 1200 m/min) 
 
Bild 5.17 Lichtmikroskopische Aufnahme eines Spans des groblamellaren Gefüges 
(vc = 800 m/min) 
Die Segmentierung ist im Verlauf des Spans nicht einheitlich, so dass Spanbereiche 
beobachtet werden können, in denen es zu einer sprunghaften Änderung der Spange-
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stalt kommt (Bild 5.17). Solche Unterschiede im Erscheinungsbild der Späne lassen 
sich bei allen Schnittgeschwindigkeiten beobachten. Die Änderung von Segmentie-
rungsgrad und Spandicke geht eindeutig mit einer Änderung der Lage der Lamellenpa-
kete einher. Da die Abmessungen der Lamellenpakete in der Größenordnung der 
Spandicke liegen, weisen große Bereiche eines Spans ein Verformungsverhalten ähn-
lich dem eines Einkristalls auf. Spansegmente mit gleicher Lamellenorientierung besit-
zen auch ähnliche Segmentformen (markierte Segmente in Bild 5.17). Zur Quantifizie-
rung der Unterschiede in den Segmentierungsgraden wurden Späne untersucht, die bei 
400 m/min erzeugt wurden. Bild 5.18 verdeutlicht vier unterscheidbare charakteristische 
Lagen der Lamellenpakete (rot markiert) in Bezug auf die grün markierte Scherebene. 
Im folgenden werden die Segmentierungsgrade unterschieden, die an Segmenten mit 
Orientierungen der Lamellenpakete parallel (0°), senkrecht (90°) oder unter 45° zur 
Scherebene gemessen wurden. 
 
  
Bild 5.18 Orientierung der Lamellen (rot) bezogen auf die Scherebene (grün) in Spänen 
des groblamellaren Gefüges (vc = 400 m/min) 
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Lamellenorientierung zur Scherebene 0° 45° 90° 
Segmentierungsgrad 0,45 0,59 0,70 
Tabelle 5.1 Segmentierungsgrad in Abhängigkeit von der Lamellenorientierung 
Den niedrigsten Segmentierungsgrad beobachtet man bei einer Lamellenorientierung 
parallel zur Scherebene, also für Scherung längs zu den Lamellenpaketen, den größten 
für Scherung quer zu den Lamellenpaketen. Eine Lamellenorientierung unter 45° zur 
Scherebene führt zu einem mittleren Segmentierungsgrad (Tabelle 5.1). 
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der Spanoberseiten zeigen, dass die 
Orientierung der Lamellenpakete die Spangestalt nicht nur in der Schliffebene, sondern 
auch über eine gewisse Spanbreite bestimmen (Bild 5.19a). Es werden Störungen auf 
der Spanoberseite beobachtet, die durch Änderungen in der Segmenthöhe entstehen, 
deren Abmessungen etwa mit den Abmessungen eines Lamellenpaketes übereinstim-
men. 
  
Bild 5.19 Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Spanoberseiten 
a) CL, vc = 400 m/min, b) LF, vc = 800 m/min 
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der Spanoberseiten des als Referenz 
dienenden feinlamellaren Gefüges zeigen einen ungestörten Verlauf der einzelnen Seg-
mentlamellen über der gesamten Spanbreite (Bild 5.19b). Die Späne weisen eine 
gleichmäßige Segmentierung über dem gesamten Spanverlauf auf. Die einzelnen Seg-
mente sind durch Scherzonen voneinander getrennt, die ebenso wie die sekundäre 
Scherzone entlang der unteren Spanseite im geätzten Querschliff weiß erscheinen 
(Bild 5.20). In diesen stark verformten Bereichen ist nichts mehr von der feinen lamella-
ren Struktur des Ausgangsgefüges zu erkennen. Auch für dieses Gefüge wird eine Er-
höhung des Segmentierungsgrades mit steigender Schnittgeschwindigkeit gemessen 
(Bild 5.21). 
a b 
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Bild 5.20 Lichtmikroskopische Aufnahme eines Spans des feinlamellaren Gefüges 
(vc = 1200 m/min) 
 
Bild 5.21 Segmentierungsgrad des feinlamellaren Gefüges in Abhängigkeit von der 
Schnittgeschwindigkeit 
Bei trockener Bearbeitung wurden erste Aufschmelzungen an den Spanunterseiten ab 
einer Schnittgeschwindigkeit von 1200 m/min beobachtet (vgl. Kapitel 5.2). Komplette 
Aufschmelzungen der Späne, so dass eine Präparation nicht mehr möglich war, traten 
erst bei den höchsten Schnittgeschwindigkeiten 3600 und 4000 m/min auf. Die Verwen-
dung der Minimalmengenschmierung führt zu einem Aufschmelzen der erzeugten Spä-
ne schon bei niedrigeren Schnittgeschwindigkeiten als bei trockener Bearbeitung. 
Bild 5.22 zeigt einen unter Verwendung von Minimalmengenschmierung erzeugten 
Span des feinlamellaren Gefüges, bei dem die eigentliche Segmentform nur noch ganz 
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schwach zu erkennen ist. Der Span ist annähernd komplett aufgeschmolzen, obwohl er 
bei einer relativ niedrigen Schnittgeschwindigkeit von 1600 m/min erzeugt wurde. 
 
 
Bild 5.22 Lichtmikroskopische Aufnahmen eines Spans des feinlamellaren Gefüges 
nach Bearbeitung mit Minimalmengenschmierung (vc = 1600 m/min) 
 
 
